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Liste des symboles et abréviations 
 
εn : déformation nominale 
εl : déformation vraie (= déformation locale) 
λ : taux d’élongation 
σ : contrainte 
o

ε   : vitesse de déformation initiale 

∞C  : rapport caractéristique de la chaîne 
Lp : longue période 
∆Hm : enthalpie de fusion 
∆Hm° : enthalpie standard de fusion du matériau 100% cristallin 
H : enthalpie 
Tf, Tm : température de fusion 
Tc : température de cristallisation 
Tg : température de transition vitreuse 
χc : taux de cristallinité 
E’ : module de conservation (mesuré en traction dynamique) 
E’’ : module de perte (mesuré en traction dynamique) 
G’ : module de conservation (mesuré en cisaillement dynamique) 
G’’ : module de perte (mesuré en cisaillement dynamique) 
%ee : excès d’énantiomère (assimilable à la pureté optique OP) 
τa : temps caractéristique de relaxation (ou temps de Rouse) 
τb : temps caractéristique de rétraction 
τc : temps caractéristique de reptation 
ρ : densité du matériau 
k : constante de Boltzmann 
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ρ(r) : probabilité de présence (i.e. probabilité de trouver un atome j distant d’une distance r 

d’un atome i) 
f : fréquence (= ω/2π) 
PLA : Poly(acide lactique) 
PA6 : Polyamide 6 
PB : Polybutène 
PET : Poly(Ethylène Terephtalate) 
PP : Polypropylène 
PC : Polycarbonate 
PS : Polystyrène 
EVOH : Copolymère Ethylène-alcool vinylique  
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Les travaux de cette thèse ont eu pour but de caractériser, d’une part la structuration à 
différents niveaux d’échelle, et d’autre part, les propriétés thermomécaniques d’un polymère 
biodégradable issu de ressources renouvelables, à savoir, l’acide polylactique (PLA).  
 
Ce travail s’inscrit dans un contexte sociétal actuel fort de développement durable. Dans le 
domaine des matériaux polymères, cela se traduit par un effort considérable en matière de 
recherche et développement de matériaux issus de ressources renouvelables comme par 
exemple l’acide polylactique, les poly(hydroxy-butyrates) ou les matériaux à base d’amidon. 
Ce développement de nouveaux matériaux « verts » est en outre motivé par différents aspects. 
D’une part,  d’un point de vue économique, comme le prévoient les analystes, une « crise des 
ressources fossiles » est prévue dans les dix à vingt prochaines années, période durant 
laquelle, comme l’illustre la figure ci-dessous, la demande sera supérieure à l’offre. Cela 
engendrera de fait, une forte augmentation du prix du pétrole, matière première de la majorité 
des polymères de commodités utilisés à l’heure actuelle. 
 

 
Evolution de la production et de la demande de pétrole 

 
En outre, d’un point de vue écologique, les matériaux issus de ressources fossiles 

posent également problème. En effet, une fois utilisés, leur dégradation prend plusieurs 
centaines d’années, leur destruction est très couteuse, et qui plus est, a un bilan carbone 
largement négatif. Dans ce contexte, le développement de ces nouveaux matériaux s’inscrit 
également dans un désir marqué de  valorisation des ressources végétales et des sous produits 
de l’industrie agro-alimentaire. Cette initiative est  fortement soutenue par les politiques des 
différents pays avec par exemple la mise en place d’une éco-taxe sur les polyoléfines en 
Allemagne ou l’interdiction des sacs plastiques issus de ressources fossiles en France à partir 
de 2010. 
 

Parmi tous les biomatériaux potentiellement utilisables industriellement, l’acide 
polylactique est l’un des candidats les plus prometteurs. En effet, comme l’illustre le schéma 
ci-dessous ce matériau, issu des ressources agricoles, est biodégradable et totalement 
renouvelable. 
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Cycle de vie de l’acide polylactique 

 
De plus, le PLA a des propriétés mécaniques très correctes et peut être envisagé 

comme remplaçant du polyéthylène téréphtalate qui est très largement utilisé dans l’industrie 
alimentaire. 
 

Néanmoins, même si ce polymère, connu depuis les années 1970 a suscité l’intérêt de 
nombreux chercheurs, la revue des travaux portant sur le PLA met en évidence un manque de 
résultats notamment en ce qui concerne sa structuration lors d’une déformation, bien que cet 
aspect soit très important en perspective d’applications dans le secteur de l’emballage 
alimentaire. C’est donc dans ce contexte que s’inscrit ce travail de thèse qui sera plus 
particulièrement focalisé sur la caractérisation « multi-échelle » de la structure de ce matériau 
d’une part à l’état isotrope et d’autre part lorsqu’il est soumis à une sollicitation. 
 

La première partie de ce manuscrit (Chapitres I & II) est consacrée à la présentation du 
matériau et des techniques expérimentales utilisées ainsi qu’à un état de l’art des différents 
travaux consacrés à l’évolution structurale induite par déformation du PLA, ceci dans le but 
de définir précisément le contexte de l’étude.   
La seconde partie (chapitre III) est dédiée à la caractérisation des propriétés thermiques du 
matériau, à l’étude de la cristallisation, ainsi qu’à l’analyse de l’influence du taux de 
comonomère sur la structure du polymère, avec l’objectif de préciser les relations entre les 
propriétés du matériau et les arrangements locaux pouvant exister au sein de la phase 
amorphe. 
La caractérisation des propriétés mécaniques du PLA ainsi que l’étude multi-échelle de la 
structuration du matériau lors d’une sollicitation uni-axiale sont exposés dans le chapitre IV. 
En outre, un intérêt particulier est porté à l’étude des transformations de phases et à 
l’influence, d’une part des conditions de sollicitation, et d’autre part du taux de cristallinité 
initial. Le chapitre V est quant à lui dédié à la caractérisation de l’évolution structurale à une 
échelle mésoscopique, avec une attention particulière à l’étude des mécanismes de 
déformation mis en jeu lors de la sollicitation.  
A travers le chapitre VI, la structuration du matériau induite lors d’une déformation biaxiale 
est étudiée et mise en relation avec l’évolution des propriétés thermomécaniques et barrières 
du matériau.  
Enfin, la dernière partie de ce manuscrit regroupera les conclusions qui ont été tirées de ce 
travail ainsi que ses perspectives. 

 
 



 5 

CChhaappii tt rr ee  II   ::   

  

EEttuuddee  BBiibbll iiooggrr aapphhiiqquuee 

 

I.1) Synthèse de l’acide polylactique.................................................................................. 7 

I.2) Structures cristallines du PLA.................................................................................. 10 

I.3) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés thermomécaniques et sur la 
structure du matériau ............................................................................................................ 13 

I.3.a) Influence du taux de D-isomère sur la structure du matériau .................................................. 13 

I.3.b) Influence du taux de D-isomère sur la cristallisation et les propriétés thermiques du PDLLA
........................................................................................................................................................... 18 

I.3.c) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés barrières aux gaz du PDLLA ...................21 

I.3.d) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés mécaniques du matériau.................. 22 

I.4) Déformation plastique des polymères amorphes..................................................... 22 

I.4.a) Comportement d’un polymère étiré uni-axialement................................................................ 22 

I.4.b) Caractère de la déformation..................................................................................................... 24 

I.4.c) Le cisaillement......................................................................................................................... 25 

I.4.d) Le craquelage .......................................................................................................................... 26 

I.4.e) Compétition entre craquelage et cisaillement.......................................................................... 27 

I.5) Déformation plastique des polymères semi-cristallins............................................ 29 

I.5.a) Glissement cristallin ................................................................................................................ 29 

I.5.b) Modèle de Peterlin................................................................................................................... 30 

I.6) Relations structure-propriétés des polyesters.......................................................... 33 

I.6.a) Relations structure-propriétés du PET..................................................................................... 33 

I.6.b) Relations structure-propriétés du PLA .................................................................................... 36 

I.7) Biétirage du PLA........................................................................................................ 38 

I.8) Vieillissement physique du PLA ............................................................................... 39 

CCoonncclluussiioonnss  dduu  cchhaappii ttrr ee......................................................................................................... 41 

RRééfféérr eenncceess ............................................................................................................................... 42 



 6 



 7 

 

L’acide polylactique ou les polylactides sont des polymères bien connus pour leur 
caractère biodégradable et surtout par le fait qu’ils sont issus de ressources renouvelables 
comme l’amidon de maïs ou de pomme de terre ce qui fait d’eux des polymères « verts ». 
Leur domaine d’application initial est le secteur du biomédical car, en outre des propriétés 
citées précédemment, ces polymères sont également biocompatibles et biorésorbables. Ainsi, 
ils sont largement utilisés pour la fabrication de fils de suture ou d’implants, et plus 
récemment pour l’encapsulation des molécules actives. Par ailleurs, plusieurs études ont 
montré que le PLA est potentiellement utilisable dans certains secteurs de l’emballage 
[Auras1, Auras2] ou dans le domaine du textile [Sola1]. 
Dans ce chapitre, nous ferons tout d’abord un état de l’art sur les travaux concernant la 
caractérisation de la structure du PLA, en particulier, ceux relatifs à l’influence de la 
composition du matériau sur ses propriétés. Ensuite, les principaux travaux portant sur la 
déformation des polymères et plus particulièrement sur la déformation des polyesters seront 
exposés. Enfin, une attention particulière sera portée aux études portant sur les relations 
structure-propriétés du PLA lors de sollicitations uni ou bi-axiale. 

 
 

I.1) Synthèse de l’acide polylactique 
 

L’acide polylactique est un polyester aliphatique linéaire thermoplastique. Par abus de 
langage l’acide polylactique et les polylactides sont généralement confondus car ils ont la 
même unité de répétition. Néanmoins, en toute rigueur une différence subsiste, l’acide 
polylactique est synthétisé à partir d’acide lactique alors que les polylactides sont synthétisés 
à partir du lactide. 
Comme cela a déjà été évoqué précédemment, le PLA est un matériau bio-sourcé qui  
peut être synthétisé à partir de sucre ou de maïs. Ces matières premières sont ensuite 
transformées par le biais d’une fermentation bactérienne en acide lactique qui constitue la 
base chimique pour la synthèse du PLA.  
 
A partir de cet acide lactique, deux voies peuvent être envisagées afin d’aboutir au polymère : 
  

• la polymérisation directe de l’acide lactique en acide polylactique par 
polycondensation conduisant généralement à des polymères de faibles masses 
molaires, inadaptés pour des applications dans le secteur de l’emballage.  

• la dimérisation de l’acide lactique en lactide lui-même polymérisé en polylactide par 
une ouverture de cycle. Ce procédé a l’avantage de donner des polymères de hautes 
masses molaires. 

 
Le lactide est un dimère chiral qui possède deux carbones asymétriques. Il est donc possible, 
comme l’illustre la figure I.1, d’obtenir 3 types de lactides : le LL-lactide, le DD-lactide et le 
méso-lactide (i.e. le LD-lactide). 
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Figure I.1 : Représentation des différents types de lactides 

 
La stéréo-isomérie du dimère conduit donc à l’obtention de différents types de polylactides : 

• les homopolymères des stéréo-isomères purs : le PLLA et le PDLA. 

• les copolymères statistiques : les PDLLA. 
 
Ce résultat, déjà rencontré pour d’autres polymères comme le Poly(Hydroxybutyrate), n’est 
pas sans conséquences sur les propriétés du matériau. En effet, de nombreuses études ont 
montré que le mode de synthèse utilisé influence fortement la structure du polymère obtenu et 
donc ses propriétés. 
Les deux paramètres principaux conditionnant les propriétés du matériau sont : 

• le taux de comonomère, i.e. le taux de D-isomère pour un polymère majoritairement L 
et inversement le taux de L-isomère pour un polymère majoritairement D. 

• le mode de synthèse comme par exemple le choix du catalyseur qui conditionne la 
masse molaire ainsi que la stéréorégularité de la chaîne [Grij1]. 

 
Le matériau utilisé dans cette étude provient de la société Natureworks® qui utilise le procédé 
suivant (figure I.2 [Lunt1]). 
 

 
Figure I.2 : Schéma de la synthèse du PLA (Procédé Cargill) 
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Durant ce procédé, l’acide lactique est tout d’abord polymérisé par polycondensation pour 
obtenir un acide polylactique de faible masse molaire. Ce dernier est ensuite dépolymérisé en 
lactide qui sera, lors d’une étape finale, repolymérisé par ouverture de cycle en polylactide de 
haute masse molaire.  
Par soucis de simplicité, bien qu’étant un PDLLA, le matériau utilisé dans notre étude sera 
parfois appelé PLA lorsqu’aucune confusion ne sera possible. 
 

Un autre point qui mérite une attention particulière est celui de la dégradation du PLA. 
En effet, ce matériau étant biodégradable, il apparaît légitime de se poser la question de sa 
stabilité dans le temps. Deux processus majeurs ont été rapportés pour la dégradation du PLA. 
D’une part la dégradation par hydrolyse, processus durant lequel, comme l’illustre la figure 
I.3, les molécules d’eau présentes au sein du matériau vont couper les chaînes au niveau des 
liaisons esters et ainsi engendrer une diminution de sa masse molaire [Lunt1]. 

 

 
Fig I.3 : réaction d’hydrolyse du PLA 

 
Néanmoins, ce mécanisme est très faiblement activé à température ambiante et son 

caractère endommageant ne se manifeste que lorsque le matériau est porté à une température 
supérieure à sa température de transition vitreuse.  
A titre d’exemple, le tableau I montre que le séchage des granulés de PLA est obligatoire 
avant sa mise en œuvre sous peine d’entraîner une hydrolyse très marquée [Peur 1].  
 

Temps de residence  PLA non séché PLA séché 
t < 5 min 3.8 2.7 

5 < t < 10 min 4.7 2.7 
t > 10 min 7.2 2.6 

 
Tableau I : Indice de fluidité pour un PLA extrudé avant et après séchage  

(mesures réalisées sous une charge de 2 kg à 200°C) 
 

En effet, il apparaît clairement que pour un PLA non séché l’augmentation du temps de séjour 
en extrudeuse conduit à une augmentation de l’indice de fluidité qui peut être directement 
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mise en relation avec une diminution de la masse molaire. Au contraire, ce même PLA 
préalablement séché conserve un indice de fluidité constant ce qui montre l’absence 
d’hydrolyse durant le temps de l’expérience.  
L’autre processus de dégradation du PLA est la biodégradation, c'est-à-dire la décomposition 
enzymatique dont les produits de réaction sont l’eau et le CO2 [Cai1]. Il est évident que ce 
second type de dégradation se fait en milieu très spécifique. 
Par conséquent, dans des conditions « normales » de stockage ou d’utilisation, la stabilité du 
PLA n’est pas remise en cause et garantit les propriétés d’usage du matériau pour des 
applications dans le secteur de l’emballage. C’est dans ce contexte qu’est réalisé le présent 
travail. 
 
 

I.2) Structures cristallines du PLA 
 

Le PLA, comme de nombreux polymères semi-cristallins, est polymorphe. Les 
différentes phases cristallines de ce polymère présentées ici ont été déterminées à partir 
d’études sur l’homopolymère PLLA. 
 

• La phase αααα : 
 

En se basant sur une analyse conformationelle du PLA, De Santis et Kovacs [Sant1] 
furent les premiers à donner une représentation de cette forme cristalline orthorombique en 
1968. Cette représentation fut par la suite vérifiée expérimentalement par Hoogsteen et al. 

[Hoog1] qui, par diffraction électronique, raffinèrent la structure. Cette forme cristalline α, de 
paramètres de maille a = 10.6 Å, b = 6.1 Å et c = 28.8 Å, appartient au groupe d’espace 
P212121, c étant l’axe de chaîne. Concernant la conformation des chaînes macromoléculaires 
au sein de la maille, il existe deux représentations. La première propose que les chaînes 
adoptent une conformation hélicoïdale « pure » 107 très régulière [Sant1, Hoog1]. La seconde, 
représentée sur la figure I.4, propose plutôt une conformation des chaînes en hélices 
distordues, de pas 103, qui permettrait des interactions entre les groupes méthyles [Alem1, 
Koba1, Sasa1]. A l’heure actuelle, la seconde représentation semble décrire le mieux la 
réalité. La masse volumique calculée de cette phase est de 1.26 g.cm-3 [Sasa1]. 

Zhang et al. [Zhan1] ont récemment mis en évidence l’existence d’une phase α’, 

considérée comme une phase α distordue, qui adopte une conformation 103 semblable à la 

phase α, mais dans un arrangement latéral différent. La phase α’ a été obtenue lors de la 
cristallisation thermique de PLLA à ‘‘basse’’ température, i.e. au dessous de 120°C. Cette 

phase α’ se retransforme ensuite en phase α lorsqu’elle est chauffée à des températures 
supérieures à 130°C.  
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Fig I.4 : Représentation de la maille cristalline α du PLLA (D’après [Sasa1]) 

 

• La phase ββββ : 
 

L’existence de cette phase fut reportée pour la première fois par Eling et al. en 1982 

[Elin1]. La phase β a ensuite été obtenue par étirage de fibres de PLLA à haute température et 
haute vitesse par Hoogsteen et al. qui déterminèrent sa structure en 1990 [Hoog1]. Il s’agit 
d’une maille orthorhombique de paramètres a =  10.31 Å, b = 18.21 Å et c = 9 Å. Cette maille 
contient 6 chaînes macromoléculaires en conformation hélicoïdale 31. Néanmoins une 

description plus récente de la forme β, représentée sur la figure I.5, proposée par Puiggali et 
al. [Puig1] prenant en compte la frustration de l’hélice, semble plus réaliste, à savoir une 
structure frustrée  de 3 hélices 32 dans une maille trigonale de paramètres a = b = 10.52 Å et c 
= 8.8 Å capable d’accommoder l’orientation aléatoire haut ou bas des chaînes voisines. La 
masse volumique calculée de cette phase est de 1.26 g.cm-3 [Briz1] et la masse volumique 
mesurée est de 1.29 g.cm-3 [Elin1]. 
 

 
Fig I.5 : Représentation de la maille cristalline β du PLLA (D’après [Puig1]) 
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• La phase γγγγ : 
 

Cette phase a été obtenue en 2000 par Cartier et al. [Cart1] par cristallisation épitaxiale de 

chaînes de PLLA. La forme γ est décrite par une maille orthorhombique de paramètres            
a = 9.95 Å, b = 6.25 Å et c = 8.8 Å et de groupe d’espace P21, c étant l’axe de chaîne. Cette 
maille est composée de 2 chaînes macromoléculaires adoptant une conformation hélicoïdale 
31. 
 

• La forme stéréo-complexe : 
  

Cette phase est formée lors de la cristallisation d’un mélange d’homopolymères PLLA et 
PDLA. Les premières évidences de la stéréocomplexation du PLA ont été rapportées par  
Ikada et al. en 1987 [Ikad1]. La structure de cette forme cristalline a été définie par Okihara et 
al. [Okih1] comme étant une maille triclinique de paramètres a = 9.16 Å, b = 9.16 Å,              

c = 8.7 Å, α = 109.2°, β = 109.2° et γ = 109.8° de groupe d’espace P1 avec des chaînes en 
conformation hélicoïdale 31. La particularité de cette phase est son point de fusion supérieur 
d’environ 50°C à celui des phases précédemment décrites. Cette augmentation de la 
température de fusion a été attribuée à la présence de liaisons « hydrogène» entre le 
groupement méthyl et l’oxygène latéral d’une chaîne adjacente au sein de la maille [Zhan2]. 
La masse volumique calculée est de 1.21 g.cm-3 [Briz1] et la masse volumique mesurée est de 
1.24 g.cm-3 [Okih1]. 
 
Les figures I.6.a et I.6.b représentent les profils d’intensités obtenus en diffraction des rayons 

X pour les formes cristallines α et β ainsi que α et α’ respectivement. Il apparaît que les 
profils d’intensité de ces différentes phases cristallines présentent de grandes similitudes. Par 
conséquent, l’étude par diffraction des rayons X des modifications de la structure cristalline 
de différents types de PLA en fonction des traitements thermomécaniques devra être faite 
avec précaution de manière à identifier les raies spécifiques. 
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Fig I.6.a : Profils d’intensités des formes 

cristallines α et β (d’après [Briz1]) 
Fig I.6.b. : Profils d’intensités des formes cristallines α et α' 

(d’après [Zhan1]) 
 

Les formes cristallines α et β sont toutefois facilement discriminables par 

spectroscopie InfraRouge à Transformée de Fourier (IRTF). En effet, la phase α possède une 

bande de vibration caractéristique située à 921 cm-1 [Cohn1] alors que la phase β possède une 

bande de vibration caractéristique à 908 cm−1 [Sawa1]. Par contre il n’existe aucune 

différence claire entre les spectres IRTF des formes α et α’ permettant une discrimination 
facile de ces deux phases [Zhan2]. 
 
 

I.3) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés 
thermomécaniques et sur la structure du matériau 

 
Dans cette partie nous aborderons l’effet du taux de D-isomère dans un PDLLA 

majoritairement composé de L-isomères. Il est entendu que des résultats analogues sont 

obtenus concernant l’effet du taux de L-isomère  dans un polymère majoritairement constitué 

de D-isomère. 

 
I.3.a) Influence du taux de D-isomère sur la structure du matériau 

 
Comme précédemment mentionné, le PLA est issu d’un dimère chiral et il est donc 

possible d’obtenir des copolymères ayant un taux de D-isomère variable ainsi que différentes 
propriétés suivant la structure des dimères utilisés lors de la synthèse. Nous nous limiterons 
ici à l’étude des copolymères statistiques de PDLLA.  
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Les copolymères statistiques de PDLLA sont généralement définis par leur excès 
d’énantiomère (%ee) défini par la relation :  

 

][][

][][
%

DL

DL
ee

+
−=                                                               (eq1) 

 
Où [L] et [D] représentent les concentrations molaires en isomères L et D. De nombreuses 
études ont eu pour but de mesurer l’influence du taux de comonomère sur l’architecture de la 
chaîne. En comparant les différentes études de la littérature, il apparaît tout d’abord que le 
mode de synthèse (catalyseur, température, solvant…) joue un rôle déterminant sur 
l’architecture du matériau comme c’est le cas pour tous les polymères à monomère chiral. Par 
exemple, Grijpma et al. [Grij1] ont montré que les propriétés d’un PDLLA mais également 
celles d’un PLLA varient fortement en fonction du type de catalyseur utilisé. Ceci montre 
donc que l’excès d’énantiomère (%ee) n’est pas le seul paramètre permettant de rendre 
compte des propriétés du matériau et qu’il faut donc être très prudent lors de la comparaison 
de résultats issus de différentes études. 
 
Afin d’étudier la répartition de l’isomère D le long de la chaîne, Chabot et al. [Chab1] ont 
étudié la configuration des chaînes de PLA avec différents taux de D-isomères synthétisés à 
partir de LL et méso lactides par RMN. Ces auteurs ont montré que le procédé de 
polymérisation par ouverture de cycle suivait préférentiellement un mécanisme par addition 
de paires sauf dans le cas de copolymères avec un fort taux de comonomère où un écart à la 
loi était observé. Cet écart a été attribué à un mécanisme de trans-estérification durant la 
réaction de polycondensation.   
Autrement dit, leurs résultats ont permis de montrer que : 
- la polymérisation par ouverture de cycle du lactide dans les conditions utilisées permet 
d’obtenir un copolymère statistique. 
- la tacticité de la chaîne est intimement liée au taux de D-isomère à savoir qu’un PLLA sera 
isotactique alors qu’un PDLLA (50/50) sera atactique, l’origine étant la chiralité du dimère 
comme l’illustre le schéma de la figure I.7 où sont représentées les architectures des chaînes 
macromoléculaires obtenues en fonction du dimère utilisé. 
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Fig I.7 : Illustration des structures obtenues en fonction du dimère utilisé au départ 

 
Ces résultats ont été confirmés par la suite par Urayama et al. [Uray 1] qui, en utilisant 

la même méthode que les précédents auteurs, ont évalué l’influence du taux de D-isomère sur 
la tacticité du polymère. Les résultats, présentés sur la figure I.8, montrent l’évolution du 
pourcentage des diades isotactiques (mm) et syndiotactiques (rr) le long de la chaîne en 
fonction de l’excès d’énantiomère. Les courbes présentées sur cette figure pour la synthèse du 
PDLLA montrent une répartition statistique de Bernoulli des unités monomères c'est-à-dire à 
un mécanisme d’addition de paires comme l’indique la bonne correlation entre la théorie et 
l’expérience. 
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Fig I.8 : Evolution de la proportion des diades en fonction de l’excès d’énantiomère 
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Il apparaît donc que l’augmentation du taux de comonomère diminue le nombre de 
diades isotactiques et augmente le nombre de diades syndio et atactiques. C’est 
principalement cette évolution de la tacticité qui, comme il en sera discuté par la suite, 
conditionne les propriétés du matériau. 

 
Parallèlement de nombreuses études comme par exemple celle de Cornelis et al. [Corn1] ont 
montré que l’augmentation du taux de comonomère entrainait une diminution du rapport 

caractéristique de la chaîne ∞C  défini par : 

 

∞C  = Limn→∞ 
²

² 0

nl

r
Cn

〉〈
=                                              (eq2) 

Avec 0²〉〈r  l’écart quadratique moyen entre les deux extrémités de la chaîne, n le nombre de 

segments qui composent la chaîne et l leur longueur. 
Ce rapport caractéristique de la chaîne donne des informations sur la structure et la compacité 
de la pelote, en particulier sur sa capacité intrinsèque à l’enchevêtrement. En effet, on peut 
imaginer que suivant la tacticité de la chaîne celle-ci pourra plus ou moins facilement se 

replier sur elle-même. La diminution de ∞C  observée ici montre donc que l’introduction des 

unités D-isomères le long de la chaîne entraîne un repliement de celle-ci sur elle-même. Le 

rapport caractéristique ∞C  est une donnée très utile dans le contexte d’une étude sur les 

propriétés mécaniques car il rend compte du comportement ductile ou fragile qu’aura le 

matériau : un polymère de ∞C  faible aura un comportement ductile alors qu’un polymère de 

∞C  élevé sera plutôt fragile [Grij1]. 

 
En se basant sur les travaux de Chabot précédemment exposés, Tsuji et al. [Tsuj1] ont pu 
calculer la longueur des séquences L isotactiques. Les résultats, présentés sur la figure I.9, 
montrent logiquement une décroissance très rapide de la longueur des séquences isotactiques 
de L-PLA avec l’augmentation du taux de comonomère D. 
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Fig I.9 : Evolution de la longueur moyenne des segments isotactiques L  

en fonction du taux de comonomère D 
 

Ce résultat permet d’expliquer certaines propriétés du PLA notamment, comme nous 
le verrons par la suite, son comportement en cristallisation. En effet, sachant que seuls les 
segments isotactiques sont capables de cristalliser, le taux de comonomère aura une forte 
influence sur la taille des cristaux ainsi que sur le taux de cristallinité maximal. 
 
Toujours dans le but de mieux caractériser l’influence du taux de comonomère sur la 
conformation des chaînes macromoléculaires, Urayama et al. [Uray1] ont étudié l’évolution 
des spectres IRTF de différents PLA. Le changement d’intensité des bandes « amorphes » 
situées à 1265cm-1, 1210cm-1 et 1180cm-1 avec la composition du copolymère indique 
clairement une évolution de la structure de la chaîne. En se basant sur l’attributuion des 
bandes de vibration [Kist1], ainsi que sur la caractérisation des propriétés thermiques des 
matériaux [Uray2], ces auteurs ont proposé que les segments L-LA qui composent la chaîne 
macromoléculaire peuvent, lorsqu’ils ont une taille suffisante, adopter une conformation 
hélicoïdale. En effet, dans le cristal, les chaînes de PLA sont en conformation hélicoïdale ce 
qui laisse à penser que cette conformation est la plus stable pour la macromolécule et donc 
que l’on peut retrouver ce type de conformation dans l’état amorphe vitreux sur de petites 
longueurs de chaînes. La conformation hélicoïdale des segments constitués d’un 
enchainement de monomères L est interrompue dès lors qu’un monomère D est introduit. Il en 
résulte que l’augmentation du taux de D-isomère tend à détruire la conformation hélicoïdale. 
Néanmoins, jusqu’à présent, aucune confirmation expérimentale n’a été apportée à cette 
hypothèse. 
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I.3.b) Influence du taux de D-isomère sur la cristallisation et les propriétés 
thermiques du PDLLA 

 
Les travaux précédemment décrits ont permis de mettre en évidence que la 

composition des copolymères PDLLA modifie la conformation des chaînes. Cela n’est pas 
sans conséquence sur les propriétés thermiques du matériau comme l’on montré par exemple 
Urayama et al. [Uray2]. En particulier, la température de transition vitreuse diminue avec 
l’augmentation du taux de D-isomère, depuis 61°C pour un PLLA jusqu’à 50.4°C pour un 
PDLLA racémique, c'est-à-dire contenant 50% de D-isomère. De manière surprenante, 
parallèlement à cette diminution de Tg, les auteurs ont mesuré une augmentation de la densité 
du matériau avec l’augmentation du taux D-isomère. Ces deux observations paraissent 
contradictoires puisque une augmentation de la densité et donc une diminution du volume 
libre du matériau entraine généralement une augmentation de la température de transition 
vitreuse. Pour expliquer ces observations, les auteurs ont proposé un modèle basé sur les 
modifications conformationnelles discutées précédemment. Considérant que les segments en 
hélice occupent un volume plus important que des segments en conformation plane, une 
augmentation du taux de D-isomère se traduit par une augmentation de la densité du matériau 
comme illustré sur la figure I.10 ([Uray2]). Parallèlement, l’augmentation de Tg serait due au 
fait que les hélices sont plus stables que les segments planaires et donc plus difficiles à mettre 
en mouvement. 
 

 
Fig I.10 : Illustration de la conformation de chaîne adoptée par un matériau avec (a) un faible taux de D-isomère 

et (b) avec un taux de D-isomère important  (D’après [Uray2]) 
 

Il a également été observé que la température de fusion des PDLLA chute fortement 
avec l’augmentation du taux de D-isomère. Il existe néanmoins beaucoup de disparités dans 
les données expérimentales de la littérature surement dues aux différences de masses molaires 
des divers matériaux ainsi que de leur mode de synthèse utilisés qui peuvent différer. En effet, 
dans l’étude d’Urayama et al., cette température chute de 176°C  à 153°C lorsque le taux de 
D-isomère passe de 1% à 4%. Au contraire dans une autre étude [Sara1], Sarasua et al. ont 
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rapporté un point de fusion d’environ 174°C pour un PLLA, pouvant chuter jusqu’à 105°C 
pour un PDLLA contenant 25% de D-isomère. 
 
Les travaux menés par Huang et al. [Huan1] et complétés par ceux de Baratian et al. [Bara1] 
ont permis d’apporter des éléments de réponse quand à cette diminution de la température de 
fusion des copolymères. Pour les polymères semi-cristallins, en général, la température de 
fusion est directement liée à l’épaisseur des lamelles par la loi de Gibbs-Thomson : 
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Où Tm est la température de fusion observée, lc l’épaisseur des lamelles cristallines, σe 

l’énergie de surface des lamelles et 0mT  la température de fusion à l’équilibre 

thermodynamique du matériau, cette dernière pouvant être déterminée grâce à l’approche 
d’Hoffman-Weeks. 
Les différents auteurs cités ci-dessus ont cherché à vérifier si la diminution de la température 
de fusion des PDLLA était uniquement liée à une diminution de la taille des lamelles 
cristallines ou si d’autres aspects pouvaient intervenir.  
 
En effet, dans le cas des copolymères statistiques, la température de fusion à l’équilibre Tm° 
est fonction du taux de comonomère selon l’équation de Flory :  
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où '
mT  est la température de fusion à l’équilibre du copolymère, 0

mT  la température de fusion à 

l’équilibre de l’homopolymère, 0
mH∆  l’enthalpie standard de fusion, XL la fraction molaire 

d’unités L cristallisables et R la constante des gaz parfaits.  
 
La détermination de différents paramètres des équations précédentes par DSC et diffusion des 
rayons X a permis à ces auteurs de montrer que : 

• σe diminue avec l’augmentation du taux de co-monomère. 

• la 0
mT  des copolymères présente un écart significatif à la loi de Flory, à savoir que 0mT  

théorique est supérieur à 0mT  mesurée. 

 

Concernant la diminution de σe, celle-ci traduit une augmentation du nombre de ‘‘défauts’’ à 
la surface des lamelles lorsque le taux de comonomère est important. Les auteurs expliquent 
cette observation par le fait que les unités D-LA sont rejetées à l’extérieur de la maille 
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cristalline et constituent donc des « défauts » à la surface des lamelles ce qui diminue 
l’énergie de surface de ces dernières. 

D’autre part, concernant la valeur de 0
mT  qui est inférieure à la valeur théorique, les auteurs 

proposent qu’une certaine proportion de défauts peut être incluse dans le cristal ce qui 
diminuerait donc la valeur de la température de fusion à l’équilibre. En effet on peut penser 
que des unités de D-LA arrivent ponctuellement à intégrer la maille cristalline créant un 

défaut qui implique cette diminution de la température 0
mT . Ce type de comportement a par 

ailleurs déjà été rapporté dans le cas copolymères éthylène-propylène pour lesquels une forte 
proportion des motifs propylènes parvient à s’introduire dans la maille cristalline du 
polyéthylène [Gauc2]. Cette conclusion semble confirmée par les travaux de Zell et al. [Zell1] 
et de Fischer et al. [Fisc1] qui ont mis en évidence par RMN l’existence de défauts dans les 
cristaux de PDLLA semi-cristallins. 
 

De nombreux travaux ont également porté sur l’impact du taux de co-monomère sur la 
cinétique de cristallisation du PLA et sur la structure cristalline induite. Le premier point est 
que l’augmentation du taux de comonomère diminue drastiquement le taux de cristallinité 
maximal atteignable comme l’on montré les travaux de Baratian et al [Bara1] ainsi que ceux 
de Huang et al. [Huang1]. Ces derniers se sont intéressés à l’influence du taux de 
comonomère sur la cristallisation du polymère et la structure cristalline résultante. Deux types 
de PDLLA ont été étudiés, l’un synthétisé à partir de LL et LD lactides et l’autre isuu de LL 
et DD lactides, le but étant de faire varier la longueur des séquences de L-PLA au sein de la 
chaîne macromoléculaire. 
Les résultats obtenus montrent que, quel que soit le type de lactide utilisé lors de la synthèse, 
le taux de cristallinité maximal diminue avec l’augmentation du taux de comonomère. En 
effet, un PLLA peut cristalliser à hauteur de 65% alors qu’un PDLLA contenant 6% de D-
isomère ne peut dépasser un taux de cristallinité d’environ 25%, et ce dernier devient même 
nul pour un taux de 10% de D-isomère [Uray1]. Les valeurs critiques de taux de D-isomères 
pour lesquels aucune cristallisation du matériau n’est observée varient notablement suivant les 
auteurs, du fait que les procédés de synthèse utilisés sont différents selon les travaux 
(monomères utilisés, catalyseur…) et que ces derniers influent énormément sur la 
stéréorégularité de la chaîne, comme cela a déjà été discuté précédemment. 
De plus, à taux de comonomère équivalent, le taux de cristallinité maximum pour un PDLLA 
synthétisé à partir de DD lactide est supérieur à celui d’un matériau synthétisé à partir de 
méso lactide ce qui montre l’importance de l’arrangement des « défauts » (i.e. des unités D-
isomères) le long de la chaîne sur les propriétés du polymère. Finalement, le taux de             
D-isomère a également un effet marqué sur la vitesse de croissance des sphérolites ainsi que 
sur l’épaisseur des lamelles, celles-ci diminuant avec l’augmentation du taux de D-PLA.  
 
De nombreux travaux ayant pour but d’étudier la cristallisation du PLLA ont montré que pour 
certaines conditions de cristallisation, un double pic de fusion est observé sur les 
thermogrammes DSC lors de la fusion des cristaux. 
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Afin d’expliquer l’origine de ce phénomène, plusieurs hypothèses peuvent être envisagées : 
 

• ces pics de fusion multiples sont une conséquence du polymorphisme du matériau et 
correspondent donc à la fusion de cristaux de structures cristallines différentes. En 

particulier, pour le PLA, la phase β a une température de fusion inférieure d’environ 

10°C à celle de la phase α [Hoog1]. 
• il existe deux morphologies de cristaux comme par exemple des cristaux lamellaires et 

des cristaux de type « micelles frangées » qui auraient des températures de fusion 
différentes pour des raisons entropiques. 

• des cristaux initialement défectueux peuvent fondre prématurément et recristalliser 
immédiatement durant la chauffe en DSC, puis fondre à nouveau à une température 
plus élevée. 

 
Dans le cas de la cristallisation thermique du PLA ce double pic de fusion est 

généralement expliqué par la présence de cristaux défectueux pouvant être crées à basse 
température de cristallisation, ces derniers étant capables de recristalliser lors d’une chauffe 
pour former des cristaux plus parfaits [Lore1, Ling1, Ling2, Shie1, Yasu1,Yasu2].  
Néanmoins, une récente étude de Zhang et al. sur le PLLA semble contredire cette hypothèse 
[Zhan1]. En effet, ces auteurs ont montré que pour des températures de cristallisation 

inférieures à 120°C, le PLLA cristallise sous une forme α’ qui se réorganise par la suite en 

forme α lors de la chauffe. Les pics de fusion multiples observés pourraient donc également 
être dus à un changement de phase et pas uniquement à une réorganisation structurale des 
cristaux défectueux. Il est à noter que le phénomène de fusion multiple n’a jamais été étudié 
dans le cas de PDLLA. Enfin, toujours concernant la cristallisation du PLLA, des travaux de 
Tsuji et al. [Tsuj2] ont montré que le stéréocomplexe cristallin, formé à partir d’un mélange 
équimolaire de PLLA et de PDLA, pouvait être agent nucléant du PLLA et ainsi accélérer sa 
cinétique de cristallisation : la présence de 1 à 3% de stéréocomplexe permet d’augmenter la 
vitesse de cristallisation de l’homopolymère d’un facteur 2. 

 
I.3.c) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés barrières aux gaz du           

PDLLA 
 
 Le PLA présente de nombreuses propriétés requises pour des applications dans le 
secteur de l’emballage [Aura1]. En effet, même si ces propriétés barrières aux gaz sont 
légèrement moins bonnes que celle du PET, ces dernières sont proches de celles observées 
pour le polystyrène ou le LDPE et sont donc tout à fait acceptables pour ce type d’application.  
Par ailleurs, les travaux de Lehermeier et al. [Lehe1] ont montré que le taux de comonomère, 
pour de faibles proportions, n’influençait pas les propriétés barrières du matériau. En effet, 
aucune différence notable n’est observée au niveau des coefficients de perméation de 
matériaux amorphes au dioxygène, au diazote, au dioxyde de carbone ainsi qu’au méthane 
lorsque le taux de D-PLA est compris entre 2 et 5% alors que des changements structuraux 
importants se produisent dans cette gamme de composition. 
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I.3.d) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés mécaniques du matériau 

 
Même si peu de travaux traitent des propriétés mécaniques du PLA il a été observé que 

le taux de comonomère aussi bien que le mode de synthèse ont une incidence significative. En 
effet, des variations du simple au double de la contrainte au seuil d’écoulement ainsi que de 
l’élongation à rupture ont été rapportées pour des PLLA synthétisés à partir de différents 
catalyseurs et contenant différents taux de comonomères[Grij1].  
 

Au vu de ces résultats, il apparaît clairement que c’est l’incidence du taux de D-
isomère sur la structure du copolymère qui affecte les propriétés thermomécaniques du PLA. 
Néanmoins, bien que de nombreux travaux aient été menés sur l’évolution structurale liée à la 
variation du taux de comonomère, et qu’un modèle structural aient été proposé par Urayama 
et al., il n’existe à l’heure actuelle aucune validation de celui-ci et aucune corrélation directe 
entre la modification de la structure et les propriétés du copolymère.  
Des études complémentaires s’avèrent nécessaires afin de mieux évaluer l’effet de la 
composition du PDLLA sur ses propriétés mécaniques. Plus particulièrement, la corrélation 

entre la diminution du ∞C , et les propriétés mécaniques suite à l’augmentation du taux de    

D-isomère devraient permettre d’apporter des éléments de réponse sur l’évolution structurale 
induite par la déformation. 
 
 

I.4) Déformation plastique des polymères amorphes 
 

I.4.a) Comportement d’un polymère étiré uni-axialement 
 

Dans cette partie nous aborderons la question de la déformation des polymères et plus 
particulièrement des polymères amorphes car, à l’état initial, le matériau de l’étude fait partie 
de cette classe de matériaux. La figure I.11 illustre le comportement typique en déformation 
uni-axiale d’un polymère vitreux. 
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Fig I.11 : Courbe contrainte-déformation typique d’un polymère vitreux étiré au voisinage de Tg 

 
Sur cette courbe on peut distinguer quatres domaines : 
 

• Le domaine élastique (1) où la contrainte est linéairement proportionnelle à la 

déformation d’un facteur E appelé module d’Young (σ = E.ε). Durant ce stade, les 
déformations sont homogènes et instantanément réversibles. Typiquement les valeurs 
du module d’Young pour un polymère solide sont de l’ordre de quelques GPa alors 
qu’elles sont de l’ordre de la centaine de GPa pour un acier et de quelques MPa pour 
un élastomère. 

 

• Le domaine viscoélastique (2) où la contrainte n’est plus linéairement proportionnelle 
à la déformation. Ce stade est dû au caractère visqueux des matériaux 
macromoléculaires. Durant ce stade, la réversibilité des déformations n’est plus 
instantanée mais différée dans le temps. 

 

• Le domaine plastique (3) où les déformations appliquées sont irréversibles. Ce 
domaine débute au seuil d’écoulement et peut être suivi d’une chute de la contrainte, 
comme c’est le cas dans l’exemple présenté,  qui est en fait la conséquence d’un effet 
géométrique liée à l’apparition d’une striction comme illustré sur la figure I.12.  
Ce phénomène de striction, généralement rencontré lors de l’étirage de polymères au 
dessous de leur température de transition vitreuse, correspond à la localisation de la 
déformation qui n’est plus homogène contrairement aux stades précédents ((1) & (2)). 
 

• Le domaine plastique (4) où la contrainte reprend une progression croissante avec la 
déformation après que la striction se soit propagée à toute l’éprouvette de traction. 
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Fig I.12 : Photographie d’une striction obtenue sur un échantillon de PLA déformé à T < Tg 

 
Le stade plastique et le stade de durcissement induisent de forts changements au niveau de la 
structure du matériau. Dans le stade (3), durant lequel la déformation s’effectue à contrainte 
nominale constante, l’échantillon est le siège de processus de micro-cisaillements plastiques 
qui se propagent de proche en proche entraînant le développement d’une striction 
macroscopique. Durant ce stade, les chaînes macromoléculaires initialement sous forme de 
pelotes, se déplient et s’orientent graduellement selon l’axe de sollicitation. Il s’en suit le 
stade (4) de durcissement (ou de consolidation) qui témoigne d’un renforcement du polymère. 
Il est relié structuralement au stade ultime d’extension des chaînes selon l’axe de sollicitation. 
Dans le cas des polymères vitreux potentiellement cristallisables, ce stade s’accompagne 
d’une cristallisation induite qui contribue également au renforcement du matériau.  
Finalement intervient la rupture du polymère qui procède à partir de différents types de 
défauts (cavités, craquelures…) nucléés durant la déformation plastique. C’est la combinaison 
de la contrainte croissante et de la taille critique des défauts qui provoque la rupture du 
matériau. 

 
I.4.b) Caractère de la déformation 

 
La courbe de la figure I.11 illustre le comportement d’un polymère au comportement 

ductile, c'est-à-dire capable de se déformer plastiquement. Néanmoins, selon les conditions de 
sollicitation (i.e. température, vitesse, mode de déformation…) les polymères ne sont pas 
nécessairement capables de développer de la plasticité. La rupture peut intervenir à la fin du 
stade de déformation élastique ou dans la zone viscoélastique sans plasticité. On parle alors de 
rupture fragile. Le caractère fragile ou ductile est régi principalement par des 
aspects intrinsèques et extrinsèques au matériau : 

- les aspects intrinsèques tiennent à la physico-chimie du matériau (mobilité 
moléculaire, cristallinité, morphologie…) qui est gouvernée par la structure 
moléculaire. 
- les conditions de sollicitation (température, vitesse d’étirage et mode de déformation) 
constituent les aspects extrinsèques.  

 
C’est la combinaison des différents paramètres qui va piloter les mécanismes de déformation 
plastique lors de la sollicitation du matériau et qui de ce fait conditionnera le caractère fragile 
ou ductile du matériau. 
 



 25 

Il existe deux grands types de micro-mécanismes de déformation des polymères solides : le 
cisaillement et le craquelage. 
 

I.4.c) Le cisaillement 
 
Ce mécanisme est basé sur le phénomène de glissement, activé par la contrainte résolue, 
maximale à environ 45° de la contrainte principale. 
 

Ce type de mécanisme, bien connu dans le cas des matériaux cristallins, et plus 
particulièrement dans le cas des métaux, a fait l’objet de nombreuses études. En particulier, 
concernant les polymères solides, Wu et Li ont mis en évidence que les bandes de 
cisaillement étaient amorcées sur des sites de concentration de contraintes, c'est-à-dire à partir 
de défauts présents au sein du matériau, ces derniers pouvant être intrinsèques ou 
extrinsèques. Ces auteurs ont également mis en évidence deux types de cisaillement [Li1, Li2, 
Wu1] : 

 
- le cisaillement localisé ou ‘‘fine slip’’ (Fig I.13.a) : matérialisé par des bandes 

de 0.3 à 3 µm de largeur au sein desquelles le taux de déformation des 
macromolécules est très élevé. Ces bandes se propagent très rapidement mais 
produisent peu de plasticité et conduisent généralement une rupture fragile du 
matériau. 

 
- Le cisaillement diffus ou ‘‘coarse slip’’ (Fig I.13.b) : opère par juxtaposition 

de bandes fines et courtes. Ces dernières se propagent moins vite et 
développent davantage de plasticité que le cisaillement localisé. 

 

 
(a) 

 
(b) 

Fig.I.13.a : Photographie illustrant (a) le cisaillement localisé et (b) le cisaillement diffus 

 
A partir des lois  de comportement établies sur différents matériaux, de nombreux 

critères de plasticité par cisaillement ont été proposés dont les deux principaux sont ceux de 
Von Mises et Tresca, les autres critères étant généralement des améliorations de ces derniers. 
Il faut aussi mentionner que le cisaillement est un mécanisme thermiquement activé qui opère 
sans variation de volume étant donné qu’il n’entraîne pas de décohésion du matériau. 
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I.4.d) Le craquelage 
 
Ce mécanisme, également appelé ‘‘crazing’’, est un phénomène cavitationnel qui ne se 

produit qu’en présence d’une composante hydrostatique négative. Une craquelure a 
l’apparence d’une fissure à ceci près que les deux surfaces libres de la fissure sont liées entre 
elles par une succession quasi-périodique de fibrilles comme illustré sur la figure I.14. La 
structure spécifique de la craquelure lui confère un comportement cohésif malgré la 
cavitation. 
 

 
Fig I.14 : Schéma d’une craquelure 

 
De nombreux travaux consacrés à l’étude de la nucléation, la croissance et la rupture 

des craquelures [Kamb1], [Kram1-2], [Argo1-3] ont permis une meilleure compréhension de 
ce mécanisme. Tout d’abord, il a été montré que les craquelures s’amorcent sur des sites de 
concentration de contraintes tout comme pour les bandes de cisaillement, mais que 
contrairement à ces dernières, la déformation par craquelage provoque une augmentation de 
volume du fait de la création de micro-vides.  
La craquelure naît grâce à des défauts qui génèrent des concentrations de contraintes puis se 
propage ensuite perpendiculairement à l’axe de la contrainte principale avec également une 
croissance en épaisseur comme l’illustre la figure I.15. En effet, la longueur des fibrilles qui 
constituent la craquelure augmente, généralement en conservant un diamètre constant, par 
extraction de matière dans la zone interfaciale entre la craquelure et la matrice. Ces fibrilles 
sont en fait constituées de molécules hautement étirées. Si le matériau est cristallin ou 
cristallisable, les zones cristallines contribuent à la rigidité des fibrilles et à la cohésion 
macroscopique du matériau. 
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Fig I.15 : Schématisation de la nucléation, de la croissance et de la rupture d’une craquelure 

 
Le taux de déformation des fibrilles augmentant avec la déformation macroscopique 

ces dernières finissent par rompre entrainant la transformation de la craquelure en une fissure  
dont la propagation engendre la rupture du matériau. 
Ce type de mécanisme de déformation est, contrairement aux bandes de cisaillement, très 
facile à observer. Les craquelures peuvent en effet être observées directement par 
microscopie, ou de manière indirecte car les craquelures ont une signature bien particulière 
lorsqu’elles sont analysées à l’aide de techniques de diffusion  (électronique ou des rayons X) 
[Brow1] comme le montre le schéma repris sur la figure I.16.  
 

 
 

Fig I.16 : Correspondance entre les données caractéristiques d’une craquelure dans un polymère semi-cristallin 
et le diagramme de diffusion des rayons X correspondant 

 
 

 I.4.e) Compétition entre craquelage et cisaillement 
 

Généralement, la transition entre le comportement fragile et ductile d’un polymère 
rend également compte d’une transition au niveau des mécanismes de déformation car, 
comme cela a déjà été précisé, le craquelage est  caractéristique d’un comportement fragile 
alors que le cisaillement autorise une importante plasticité et un comportement ductile. 
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Donald et Kramer [Dona2] ont montré que la prédominance de l’un ou l’autre des deux 
mécanismes était liée à la masse entre enchevêtrements du polymère, autrement dit au degré 
d’interpénétration des pelotes macromoléculaires. En effet, une densité d’enchevêtrements 
faible favorisera plutôt la déformation par craquelage alors qu’une densité d’enchevêtrements 
élevée induira plutôt une déformation par cisaillement. Cela s’explique par le fait que les 
fibrilles qui constituent la craquelure sont constituées de macromolécules très étendues dont la 
formation nécessite un dépliement très rapide favorisé dans les polymères peu enchevêtrés.  
Par exemple, en traction uniaxiale, le PS qui à une masse entre enchevêtrements de l’ordre de 
20000 g/mol, se déformera préférentiellement par craquelage à température ambiante, alors 
que le PC, qui a une masse entre enchevêtrements d’environ 5000 g/mol, se déformera 
préférentiellement par cisaillement dans les mêmes conditions.  
La compétition des deux processus est également tributaire des conditions de sollicitation du 
matériau [Dona1, Dett1], du fait que, comme l’illustre la figure I.17, le cisaillement est 
beaucoup plus sensible à l’activation thermique que le craquelage. 
 

 
Fig I.17 : Schématisation de l’évolution de la contrainte critique de cisaillement et de craquelage  

en fonction de la température 
 
Il est possible, par exemple, de développer des craquelures dans le polycarbonate pourtant 
réputé pour sa grande attitude à se développer par cisaillement [Gren1]. 
Néanmoins, pour les matériaux ayant une masse entre enchevêtrements intermédiaire, et dans 
certaines conditions expérimentales, une coexistence de ces deux mécanismes peut-être 
observée et les deux phénomènes peuvent interagir [Dona3, Gsel1, Thom1]. La photographie 
de la figure I.18, illustre le cas du PET pour lequel on observe une coexistence du craquelage 
et des bandes de cisaillement.  
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Fig I.18 : Photographie illustrant la coexistance de bandes de cisaillement et de craquelures dans le cas du PET 

en traction (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
 

I.5) Déformation plastique des polymères semi-cristallins 
 

Dans cette partie nous rappellerons les principaux résultats concernant la déformation 
plastique des polymères semi-cristallins et en particulier ceux traitant de la déformation de la 
phase cristalline du matériau. 
 

I.5.a) Glissement cristallin 
 

Le premier modèle permettant de rendre compte de la déformation plastique des 
cristaux a été proposé par Young, Bowden et leurs collaborateurs [Joun1, Youn1] sur la base 
principalement d’expériences de diffraction et diffusion des rayons X. Dans les cristaux 
polymères, seuls les systèmes de glissement dont le plan contient l’axe des chaînes (i.e. les 
plans hk0) sont potentiellement actifs. Cela est dû au fait que pour les matériaux polymères la 
cohésion le long de la chaîne est assurée par de fortes liaisons covalentes (énergie d’environ 
400 kJ/mole) alors que la cohésion transverse est assurée par des liaisons van der Waals ou 
hydrogène (énergie de quelques kJ/mole à quelques dizaines de kJ/mole). 
Il existe donc deux types de glissement possibles dans les cristaux de polymères : 

- le glissement parallèle à la direction des chaînes. 
- le glissement transverse à la direction des chaînes. 

 
Ces deux types de glissement sont schématisés sur la figure I.19. 

 
(a) 

 
 

 

 
 

(b) 

Fig I.19 : Illustration (a) du glissement parallèle  et (b) du glissement transverse  
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Concernant le glissement parallèle deux types de mécanismes ont été proposés (Fig I.20) :  
 

- le glissement homogène (Fig I.20.a) qui opère sur un grand nombre de plans 
cristallographiques et conduit à un cisaillement global de la lamelle cristalline 
avec une modification de l’angle entre l’axe des chaînes et la normale à la 
lamelle. Ce glissement procède par nucléation et propagation de dislocations 
dans la lamelle cristalline. 

- le glissement hétérogène (Fig I.20.b) qui opère sur un nombre restreint de 
plans et provoque la fragmentation de la lamelle cristalline en blocs cristallins 
généralement de tailles hétérogènes. Dans ce type de glissement, l’axe des 
chaînes reste parallèle à la normale à la lamelle. Ce type de glissement est 
plutôt localisé au niveau des interfaces de défauts du cristal lamellaire. 

 

 
Fig I.20 : Illustration du glissement homogène (a) et du glissement hétérogène (b) 

 
Comme l’ont montré Allan et al. ainsi que Gaucher-Miri et al. [Alla1, Gauc1], le 

glissement cristallin homogène intervient plutôt aux faibles déformations et est généralement 
suivi, aux plus grandes déformations, du glissement cristallin hétérogène responsable de la 
fragmentation des lamelles cristallines. 
 

I.5.b) Modèle de Peterlin 
 

Le modèle de Peterlin fait une analyse plus globale de la déformation plastique des 
polymères semi-cristallins sur un très large domaine de déformations [Pete1]. Ce modèle a été 
établi sur la base d’expériences de diffraction et diffusion des rayons X sur des monocristaux 
de HDPE et a été étendu à d’autres matériaux massifs [Peter1]. Les diverses étapes sont 
schématisées sur la figure I.21 : 

- (A) avant le seuil d’écoulement divers mécanismes plastiques de faible 
amplitude comme le maclage et des changements de phase sont observés. 
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- (B) à l’amorce de la striction, les lamelles se cisaillent et pivotent par 
glissement homogène, induisant une inclinaison des chaînes par rapport à l’axe 
de sollicitation. 

- (C) au cours du processus de formation de la striction, les lamelles se 
fragmentent et forment des blocs cristallins qui se réorganisent sous forme de 
micro-fibrilles. On assiste également à un débobinage des chaînes cristallines 
(pull-out) qui recristallisent ensuite parallèlement à l’axe de sollicitation. 

- (D) ces micro-fibrilles s’organisent en fibrilles dont la cohésion est assurée par 
des chaînes liantes inter-cristallines déjà existantes avant la déformation.  

- une fois la striction propagée à l’ensemble du matériau, la structure se déforme 
par glissement des micro-fibrilles les unes par rapport aux autres et par 
dépliement des chaînes voisines via les chaînes liantes inter-fibrillaires. 

 

 
 

Fig I.21 : Représentation schématique du modèle de Peterlin [Pete1] 

 
Même si ce mécanisme a déjà été expérimentalement vérifié dans le cas de certains 
polymères, ce dernier reste incomplet. En outre, ce mécanisme ne prend pas en compte la 
présence de la phase amorphe au sein du matériau semi-cristallin. En effet, l’étude de Peterlin 
a été menée sur un HDPE très cristallin pour lequel la phase amorphe peut être 
raisonnablement négligée. 
Cette approximation n’est pas valable pour la majorité des polymères semi-cristallins 
comportant une fraction significative de phase amorphe qui participe à la déformation du 
matériau et donne lieu à deux types de mouvements entre les lamelles : 

- le cisaillement interlamellaire (Fig I.22.b) résultant du glissement des lamelles 
cristallines les unes par rapport aux autres. 

- la séparation interlamellaire (Fig I.22.c) résultant des contraintes de traction 
perpendiculaires à la surface des lamelles. 
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Fig I.22 : Schéma d’une lamelle cristalline (a) non déformée, (b) d’une lamelle cristalline cisaillée et (c) de la 

séparation interlamellaire 
 
 

I.5.c) Modèle de Schultz 
 

Le modèle de Peterlin a été amélioré par Schultz en 1974 [Schu1, Schu2] par la prise 
en compte de la phase amorphe du matériau ainsi que des molécules de liaison à l’origine de 
la fragmentation des lamelles cristallines par glissement hétérogène.  
Le modèle de Schultz est décrit sur la figure I.23 et se déroule en plusieurs étapes :  
 

- (A) architecture initiale composée de deux lamelles cristallines séparées par 
une phase amorphe. 

- (B) extension des molécules de liaison par séparation et glissement inter 
lamellaire. 

- (C) basculement des chaînes par cisaillement cristallin homogène avant 
l’apparition de la striction. 

- (D) fragmentation des lamelles par cisaillement cristallin hétérogène. 
- (E) alignement des blocs cristallins parallèlement à l’axe de sollicitation et 

formation de la structure fibrillaire. 
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Fig I.23 : Illustration des différentes étapes de la déformation des lamelles cristallines [Schu1] 

 
 Les études postérieures portant sur la déformation des polymères semi-cristallins ont 
d’une part validé ces mécanismes de déformation, et d’autre part, mis en évidence que ceux-ci 
interviennent généralement en combinaison plutôt qu’en succession. 
 
 

I.6) Relations structure-propriétés des polyesters 
 

Les polyesters constituent une classe de polymères semi-cristallins à laquelle 
appartient le PLA qui fait l’objet de cette étude. L’état de l’art des connaissances concernant 
la caractérisation des relations structure-propriétés des polyesters est par conséquent d’un 
intérêt majeur dans le cadre de notre travail. Nous nous intéresserons principalement au PET 
qui est le polyester le plus étudié et qui présente de grandes similitudes avec le PLA en ce qui 
concerne la cristallisation et la morphologie. Comme le PLA, le PET peut-être obtenu aussi 
bien à l’état amorphe ou semi-cristallin, selon les conditions de mise en œuvre. 
 

I.6.a) Relations structure-propriétés du PET 
 
De nombreux auteurs se sont intéressés aux effets de la déformation sur la 

morphologie et la cristallisation du PET, tout particulièrement depuis que ce matériau est 
utilisé à très large échelle pour la fabrication de bandes magnétiques et de bouteilles boissons. 
Parmi ces auteurs, Perreira et Porter [Perr1-2] ont caractérisé l’évolution structurale d’un PET 
lors d’une extrusion à l’état solide à différentes températures, à partir de l’état amorphe ou 
semi-cristallin. 
Concernant le PET amorphe, capable de cristalliser par étirage, il ressort que :  

- pour une température d’étirage donnée supérieure à Tg, le taux de cristallinité 
induit par étirage augmente avec l’augmentation du taux de déformation. 

- le PET est déformable au dessous de sa température de transition vitreuse. 
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- pour de faibles taux d’élongation (i.e. <200%), le taux de cristallinité induit est 
indépendant de la température d’extrusion. 

- pour de forts taux d’élongations (i.e. >200%), le taux de cristallinité est 
d’autant plus grand que la température d’extrusion est élevée (dans la gamme 
50°C - 100°C). 

 
D’autre part, concernant le PET semi-cristallin, Perreira et Porter ont mis en évidence 

que l’évolution structurale dépendait du taux de cristallinité initial. En effet, pour un PET 
avec un taux de cristallinité initial d’environ 50%, ce dernier diminue avec l’augmentation de 
la déformation quelle que soit la température d’extrusion. Par exemple, le taux de cristallinité 
peut chuter de 26% lorsque l’extrusion se fait au dessous de la température de transition 
vitreuse (i.e. à 50°). Pour un PET semi-cristallin à hauteur de 33% initialement, on observe 
tout d’abord une diminution du taux de cristallinité au début de la déformation, cette 
diminution étant d’autant plus sévère que la température d’extrusion est basse. Dans un 
second temps (i.e. pour des taux d’étirage supérieurs à 2), on assiste à une augmentation du 
taux de cristallinité attribuée à de la cristallisation induite au sein des zones amorphes 
orientées durant l’étirage. La chute de cristallinité avec la déformation trouve son origine dans 
les mécanismes de plasticité des polymères semi-cristallins en particulier la fragmentation 
lamellaire et la transformation fibrillaire détaillées précédemment.  
Il apparaît donc que la morphologie initiale ainsi que les conditions expérimentales ont un 
rôle primordial concernant l’évolution structurale du PET induite par déformation.  
 
Le Bourvellec et al. [Lebo1] ont étudié l’influence d’un recuit du matériau à une température 
supérieure à sa température de transition vitreuse sur la microstructure d’échantillons 
préalablement déformés à différentes températures. Ils ont notamment montré que, d’une part 
il existait une valeur critique de la fonction d’orientation de la phase amorphe à partir de 
laquelle la cristallisation induite se produisait, et d’autre part, qu’il existait une relation directe 
entre le taux d’orientation des chaînes amorphes et le taux de cristallinité induit du matériau 
pour chaque température d’étirage. De plus, ils ont également mis en évidence que le taux de 
cristallinité maximal n’était pas atteint à la fin de la déformation.  
 
L’analyse d’échantillons déformés de PET en DSC est très instructive au niveau des 
évolutions structurales. Dans certains cas, il apparaît un phénomène de fusion multiple qui 
n’est pas propre au PET. Le phénomène a déjà été rencontré pour d’autres polyesters [Hobb1, 
Marr1, Rim1, Yeh1], polyamides [Bell1, Cecc1], polyethers [Jaff1, Lee1] et polyoléfines 
[Lems1, Kami1] mais son origine, déjà mentionnée précédemment, a longtemps été sujette à 
discussion. Dans le but de clarifier ce point dans le cas du PET, Elenga et al [Elen1] ont 
étudié l’effet de la température de recuit et de la déformation sur un PET initialement semi-
cristallin afin d’expliquer ce phénomène. Dans le cas d’échantillons étirés, ces derniers ont 
montré qu’en fait ce pic était dû à la présence d’une double morphologie dans l’échantillon à 
savoir des lamelles cristallines initialement présentes au sein de l’échantillon ainsi que des 
cristaux à chaînes étendues induits lors de la fibrillation de l’échantillon. 
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Finalement, l’étude de l’évolution structurale du PET induite par déformation uniaxiale a 
également montré que ce matériau, sous certaines conditions d’étirage, pouvait former une 
phase mésomorphe dont le degré d’organisation est intermédiaire entre l’amorphe et le cristal 
comme l’illustre la figure I.24.   

 
Fig I.24 : Représentation schématique des différentes phases que peut adopter un polymère 

 
Ce type de structure a déjà été rencontré pour d’autres polymères, notamment pour le 
polypropylène isotactique (iPP). Différentes terminologies sont utilisées pour la définir : para-
cristal [Mill1], micro/nano cristal [Farr1], condis crystal [Wund1] ou phase mésomorphe 
[Corr1]. 
Les premières évidences de cette mésophase pour le PET datent des années 1960 avec les 
travaux de Bonart [Bona1-3] qui mit en évidence la formation d’une phase para-cristalline 
lors de l’étirage d’un PET amorphe. Il observa en effet la formation graduelle de structures de 
plus en plus ordonnées à savoir une phase nématique puis une phase smectique avant 
d’observer la formation de la phase cristalline.  
Cette phase para-cristalline du PET a ensuite fait l’objet de nombreux travaux [Carr1, Wels1], 
mais c’est avec l’avènement des synchrotrons, qui permettent d’effectuer des suivis in-situ de 
l’évolution structurale durant la déformation, que la « structure » et le rôle de cette mésophase 
ont pu être bien définis [Ran1-Keum1].  
Concernant l’évolution de la structure induite par étirage du PET amorphe, Kawakami et al. 
[Kawa1] ont montré qu’avant d’adopter une structure cristalline, les chaînes 
macromoléculaires du PET forment une phase mésomorphe pouvant adopter différentes 
structures dont l’ordre augmente graduellement avec la déformation confirmant ainsi les 
résultats de Bonart. Il a ainsi été mis en évidence l’existence d’une phase nématique ainsi que 
de deux phases smectiques (de formes A & C) qui constituent des états transitoires à la 
structure cristalline. 
D’autre part, Mahendrasingam et al. [Mahe1], ont montré qu’à haute vitesse d’étirage pour 
des températures voisines de Tg : 

• seule la phase mésomorphe est induite par l’étirage du PET. 

• l’échantillon cristallise graduellement s’il est maintenu contraint à la température 
d’étirage. 

 
Dans une étude de la déformation d’un PET au dessous de la température de transition 
vitreuse, Ran et al [Ran1] ont aussi montré la formation d’une mésophase. Si l’échantillon 
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ainsi déformé est chauffé à 150°C, on assiste à la transformation de la phase mésomorphe en 
phase cristalline à taux de phase amorphe constant. Dans le cas du PET, les résultats 
s’accordent donc à montrer que la phase mésomorphe est un précurseur de la cristallisation. 
Finalement, dans le cas du PET, cette phase mésomorphe n’a pu être observée qu’à l’état 
orienté par des traitements thermomécaniques. Pour d’autres polymères tels que le PP [Mill1], 
le PA6 [Pene1-2] et l’EVOH [Pene3], la phase mésomorphe existe à l’état isotrope suite à un 
refroidissement approprié permettant une mise en ordre partielle mais empêchant la 
cristallisation. 
 

I.6.b) Relations structure-propriétés du PLA 
 

Concernant le PLA, peu de travaux existent sur les relations entre la structure et les 
propriétés du matériau. La première étude, effectuée par Hoogsteen et al [Hoog1], date des 
années 1990 et a permis de mettre en relation la structure cristalline induite avec les 
paramètres de mise en œuvre lors de l’étirage de fibres de PLLA. En particulier, si ces fibres, 

initialement semi-cristallines sous forme α, sont étirées à haute vitesse et à haute température, 

la phase cristalline induite est de la forme β, alors que pour d’autres conditions d’étirage, la 

phase cristalline induite est de forme α. Une étude plus précise menée par Takahashi et al. 
[Taka1] a permis d’éclaircir l’effet des paramètres de sollicitation (vitesse et température 
d’étirage) sur cette transformation de phase et ainsi montrer que c’est principalement la 
contrainte effective appliquée au cristal, elle-même conditionnée par les paramètres d’étirage, 
qui contrôle la structure cristalline induite. En particulier, il existe une contrainte effective 

critique au dessus de laquelle on assiste à la formation d’une phase β lors de l’étirage. 
En 2002, Kokturk et al. [Kokt1] ont étudié l’évolution de la structure lors de l’étirage uniaxial 
de films de PLA linéaire et branchés pour des températures de déformation comprises entre 
Tg et Tg +20°C à des vitesses de l’ordre de 10-2 s-1. Seuls les résultats concernant le PLA 
linéaire seront discutés ici. La température de fusion, de l’ordre de 155°C, indique qu’il s’agit 
d’un PDLLA contenant 2 à 3% de D-PLA. Les courbes contrainte – déformation nominales 
montrent un comportement initial de matériau caoutchoutique suivi d’un durcissement 
structural pour des déformations supérieures à 300%. La déformation à rupture augmente avec 
l’augmentation de la température. Suite aux analyses par DSC et diffraction des rayons X, 
pour des températures d’étirage de 70°C et 80°C, il est clairement apparu qu’une 
cristallisation orientée induite par l’étirage se produit et la phase cristalline induite pour ces 

conditions de sollicitation est la phase β.  
 

Une seconde étude a ensuite été menée par Mulligan et al. [Mull1] par DSC, 
diffraction des rayons X et biréfringence sur l’évolution structurale de films de PDLLA 
contenant 2% de D-PLA, pour des conditions de déformation couvrant la gamme de 
température [65°C-90°C] à différentes vitesses. Le matériau étudié ici est initialement 
amorphe et son comportement mécanique est le même que celui observé précédemment. A 
partir des résultats obtenus, les auteurs ont défini deux domaines d’évolutions structurales qui 
dépendent des conditions de sollicitation (Fig I. 25).  
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Fig I.25 : Diagramme de phase montrant la structure induite dépendamment  

des conditions de sollicitation [Mull1] 
 
Dans le domaine de haute température et/ou basse vitesse de sollicitation, on observe tout 
d’abord un comportement caoutchoutique du matériau  puis un durcissement lié à une 

cristallisation induite sous forme α. 
Dans le second domaine de basse température et/ou haute vitesse de sollicitation, on observe 
tout d’abord un comportement caoutchoutique du matériau suivi d’un durcissement structural 
mais ce dernier résulte de la formation d’une phase mésomorphe identifiée comme étant 
nématique. Les auteurs attribuent la formation de cette phase « para-cristalline » à un manque 
de mobilité moléculaire pour permettre une véritable cristallisation. Les thermogrammes DSC 
des échantillons étirés juste au dessus de leur température de transition vitreuse montrent la 
présence d’un endotherme au passage de la transition vitreuse mais qui n’est pas interprété. 
L’étude de Mahendrasingam et al., par SAXS et WAXS d’un PDLLA contenant 4% de        
D-isomère [Mahe2], a montré que pour des températures d’étirage supérieures à 100°C, la 
déformation du matériau devenait hétérogène et qu’aucune cristallisation induite n’avait lieu 
durant la déformation, même pour des taux d’étirage très élevés (i.e. 1100% à 120°C). Ce 
comportement a été attribué à la trop grande agitation thermique qui empêche le matériau de 
cristalliser durant l’étirage. Lors d’essais effectués à des températures comprises entre 80°C et 
100°C, il est apparu que le matériau ne cristallise pas durant la déformation mais uniquement 
lorsque celle-ci est terminée. Le taux de cristallinité croit alors rapidement pour atteindre des 
valeurs comprises entre 17% pour Tétirage = 80°C et 25% pour Tétirage = 100°C. Ce type de 
comportement est semblable à celui précédemment observé sur le PET. De plus, la phase 

cristalline induite durant les différents traitements a été identifiée comme étant la forme α du 
PLA.  
Cette évolution structurale durant la déformation a également été analysée en termes 
d’orientation par Wong et al. [Wong1] et par Yang et al. [Yang1]. Les premiers ont montré 
que dans le cas de l’étirage uniaxial d’un PLLA initialement semi-cristallin, la phase 
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cristalline était toujours plus orientée que la phase amorphe, l’orientation des deux phases 
étant de plus en plus importante avec l’augmentation de la température de déformation. De 
leur côté, Yang et ses collaborateurs ont montré que le degré de cristallinité induit par la 
déformation n’était pas interprétable uniquement en termes de changements de la structure 
moléculaire. 
Finalement, l’étude de Rezgui et al. [Rezg1] sur l’étirage au dessous de sa température de 
transition vitreuse d’un PDLLA contenant 8% de D-isomère, a révélé un comportement 
ductile. Toutefois les mesures de variation de volume réalisées durant la déformation ainsi 
que les observations en MEB post-mortem, ont montré que le matériau possède une forte 
tendance à la cavitation. 
 

L’ensemble de ces études fait apparaître que la structure induite lors de l’étirage uni-
axial du PLA dépend fortement des conditions de sollicitation. En particulier, lorsque le 
matériau est étiré à une température proche de sa température de transition vitreuse, on 
observe la formation d’une phase mésomorphe attribuée à la faible mobilité des chaînes à 
cette température. En revanche, pour des températures d’étirage comprises entre 70°C et 
100°C, c’est une véritable phase cristalline qui est induite durant la déformation. Enfin, pour 
des températures d’étirage supérieures à 100°C, la cristallisation induite est inhibée. 
Il existe néanmoins des contradictions entre les différents travaux présentés précédemment, 
notamment en ce qui concerne la nature de la phase cristalline induite et la présence ou pas 
d’une phase mésomorphe. De plus, la structure de cette phase mésomorphe n’est pas 
identifiée, pas plus que sa morphologie et son implication dans le comportement mécanique. 
 
 

I.7) Biétirage du PLA 
 

Le biétirage est un mode de déformation très utilisé dans l’industrie pour renforcer les 
propriétés mécaniques et barrières des films d’emballage. C’est aussi le mode de déformation 
imposé dans l’opération de gonflage de bouteilles. Il faut savoir que tous les matériaux ne 
sont pas bi-étirables et que, dans l’optique d’une utilisation du PLA dans le secteur de 
l’emballage, il est nécessaire de caractériser le comportement du matériau au cours de sa mise 
en forme par ce procédé. 
Très peu de travaux traitent de la biétirabilité du PLA ainsi que de l’évolution structurale 
associée. Ou et Cakmak [Ou1] ont étudié le biétirage simultané d’un PDLLA à 8% de      D-
isomère à une température de 70°C (i.e. Tg + 10°C). Il apparaît que ce matériau peut atteindre 
des taux de biétirage de 4x4 quel que soit le mode de biétirage, et son taux de cristallinité 
atteint 15% à 20% selon le mode. Ce taux de cristallinité « élevé », déterminé par DSC, est 
assez surprenant compte tenu du fait que le taux de D-isomère du matériau utilisé dans leur 
étude est proche du taux critique à partir duquel le polymère ne peut plus cristalliser.  
A partir de l’analyse des clichés de diffraction, Ou et Cakmak ont proposé un modèle 
d’évolution de la structure présenté sur la figure I.26. 
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(a) 

 
(b) 

Fig I.26 Modèle structural pour le biétirage du PDLLA (a) simultané et (b) séquentiel 

 
Comme on peut le constater, sur ce modèle, le biétirage simultané du PLA conduit à 
développer une structure cristalline orthotrope tandis que le biétirage séquentiel engendre une 
texture préférentielle selon la seconde direction de sollicitation. En effet, dans ce dernier cas, 
les cristaux formés lors de l’étirage selon le premier axe sont déstructurés lors de l’étirage 
dans la seconde direction. 
Concernant l’influence du biétirage sur les propriétés physiques du PLA, Lehermeier et al. 
[Lehe1] ont observé une amélioration des propriétés barrière au gaz de petites molécules (O2, 
N2, CO2 et CH4) sur les films biétirés. Cela s’explique, d’une part par le fait que comme l’ont 
montré Cakmak et al. le matériau cristallise lors du biétirage, et d’autre part à cause de 
l’orientation de chaînes selon le plan du film comme l’ont montré Tanaka et al. [Tana1]. 
 
 

I.8) Vieillissement physique du PLA 
 

Pour toute température inférieure à Tg, la phase amorphe d’un polymère est hors 
d’équilibre thermodynamique, et donc, comme pour tout système hors d’équilibre, son état  
évolue vers l’état d’équilibre thermodynamique : c’est le phénomène de vieillissement 
physique. Le réarrangement des chaînes, qui dans le cas des polymères se traduit par des 
mouvements moléculaires locaux très lents, entraine de fait une évolution des propriétés du 
matériau avec le temps [Stru1]. Par ailleurs, il semblerait que les modifications structurales 
induites par le vieillissement sont a priori réversibles et qu’un simple chauffage du matériau à 
une température supérieure à sa température de transition vitreuse rajeunit le matériau. Aou et 
al. [Aou1] ainsi que Pan et al. [Pan1] ont montré, dans le cas du PLA, une faible évolution de 
la conformation des chaînes de PLA lors du vieillissement. En parallèle, ces auteurs ont 
observé une augmentation de la température de transition vitreuse du matériau indiquant une 
diminution de la mobilité moléculaire des chaînes avec le vieillissement qu’ils ont associée 
aux changements de conformation précédemment observés.  
Les changements structuraux induits ont également une influence significative sur les 
propriétés mécaniques du matériau [Pan2]. En outre, une augmentation du module d’Young et 
de la contrainte d’écoulement, ainsi qu’une diminution drastique de la déformation à rupture 
sont observées avec le vieillissement du matériau. L’observation en microscopie électronique 
à balayage des échantillons déformés montre que cette fragilisation du matériau semble due à 
une évolution des mécanismes de déformation avec le vieillissement mais aucune étude 
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précise n’a jusqu’alors permis de vérifier cette hypothèse. Par ailleurs, Cai et al. [Cai1] ont 
mis en évidence que le vieillissement physique ralentissait la dégradation du matériau. 
Finalement, l’étude de Pan et al. [Pan3] portant sur l’influence du vieillissement sur la 
cristallisation du PLLA, a montré, de manière surprenante, que le matériau vieilli avait une 
cinétique de cristallisation plus rapide que le matériau non vieilli. Le même comportement a 
été précédemment observé  pour le PET [Zhan3, Bove1, Lu1], et, pour ces deux matériaux, il 
est expliqué par le fait que des changements conformationnels s’opèrent durant le 
vieillissement permettant ainsi la formation de domaines localement ordonnées qui servent de 
germes à la cristallisation.  
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CCoonncclluussiioonnss  dduu  cchhaappii tt rr ee  

 

� Le PLA est un polyester aliphatique linéaire biodégradable issu de ressources 

renouvelables. De plus le taux de comonomère influence fortement : 
 

� La structure, i.e. l’augmentation du taux de D-isomère diminue le nombre de 

segments L isotactiques et le rapport caractéristique de la chaîne 
 

� La cristallisation i.e. l’augmentation du taux de D-isomère diminue la cinétique de 

cristallisation, le taux de cristallinité maximum, la Tg et la Tf. 
 

� Le PLA est polymorphe, la phase induite dépendant de la méthode et des conditions 

de cristallisation 
 

� Il peut être facilement obtenu à l’état amorphe ou semi-cristallin 
 

� Le PLA est mono & bi-étirable à des températures supérieures à Tg 
 

� Le comportement de ce matériau est similaire à celui observé pour le PET. En 

particulier, une phase mésomorphe peut être induite pour certaines conditions de 

sollicitation 
 

��  Le vieillissement physique influence les propriétés du matériau et il semblerait que 

durant le processus de vieillissement des domaines localement ordonnés soient 

formés  
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II.1)  Matériaux de l’étude 
 

Les travaux portant sur  les relations entre les propriétés et l’évolution structurale du 
matériau (chapitres IV à VI) ont été menés sur un copolymère statistique de PDLLA 
commercial contenant 4.3% de D-isomère acheté à la société Natureworks®. Les masses 
molaires du matériau, mesurées par chromatographie à exclusion stérique, sont de 116000 
g/mol pour la masse molaire en nombre et de 188000 g/mol pour la masse molaire en poids. 
Les granulés, préalablement séchés 12h à 50°C, ont été mis en œuvre par extrusion gonflage 

afin d’obtenir des films de PLA d’une épaisseur d’environ 200 µm (±5%). Le tableau II.1 
reprend les conditions d’extrusion utilisées pour l’obtention de ces films. 

 

Profil de température (°C) 
Taux de 
gonflage 

Vitesse 
d’étirage 
(m/min) 

Débit 
(Kg/h) 

Vitesse de vis 
(rpm) 

Zone 1 Zone 2 Zone 3 Filière 

190 200 205 210 
1.9 100 30 100 

 

Tableau II.1 : Conditions d’élaboration des films. 

 

Même si, comme cela en a été discuté au chapitre précédent, le PLA ne se dégrade pas pour 
des conditions standard de stockage, les propriétés thermomécaniques ont été périodiquement 
contrôlées afin de s’assurer de la stabilité du matériau. De plus, afin d’effacer l’histoire 
thermomécanique du matériau, les films utilisés dans cette étude ont été recuits à 70°C (i.e. Tg 
+ 10°C) durant 10 min avant chaque test. 
 

Les travaux portant sur l’influence du taux de D-isomère sur les propriétés thermiques 
et structurales du matériau (chap III) ont été mené sur des copolymères statistiques de PDLLA 
avec différents taux de D-isomère synthétisés par M. Vert. Le procédé de synthèse utilisé est 
détaillé dans la référence [Chab1]. Ces matériaux seront dénotés PLAx où x représente le taux 
de L-isomère du copolymère. Les caractéristiques des différents matériaux sont reprises dans 
le tableau II.2. 
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Masses molaires (g/mol) Stéréo 

copolymère 

%ee 

][][

][][

DL

DL

+
−=

 
Mw Mn 

Ip 

PLA50 0 180000 76000 2.4 

PLA62.5 25 170000 81000 2.1 

PLA75 50 205000 103000 2 

PLA92.5 85 180000 95000 1.9 

PLA94 88 211000 109000 2 

PLA96 92 225000 114000 2 

PLA98 96 171000 81000 2.1 

 

Tableau II.2 : Masses molaires des PDLLA avec différents taux de D-PLA 

 
Les masses molaires des différents matériaux étant relativement proches, l’influence de ce 
facteur sur les propriétés du matériau pourra être négligée. 

 

II.2)  Analyse enthalpique différentielle 

 

II.2.a) Analyse enthalpique différentielle « conventionnelle » 

 

 L’analyse enthalpique différentielle, communément appelée DSC (Differential 

Scanning Calorimetry), permet de mesurer les variations d’enthalpie afin de pouvoir 
déterminer les caractéristiques thermiques du matériau comme les transitions du 1er ordre 
telles que la fusion ou la cristallisation ainsi que les transitions du 2nd ordre comme la 
transition vitreuse. 
L’équipement utilisé est une DSC à compensation de puissance. Ce système est constitué de 
deux fours chauffés à l’aide d’une première boucle dite « boucle principale ». Une seconde 
boucle, appelée « boucle compensatrice », ajuste sa puissance de chauffe afin de conserver la 
même température entre le four contenant l’échantillon et le four de référence. La 

compensation de puissance calorifique 
T

Q

∆
∆

 fournie par la boucle compensatrice est mesurée 

en fonction de la température. Les essais étant réalisés à pression constante cette puissance 

calorifique multipliée par la vitesse de chauffe utilisée 
t

T

∆
∆

 permet d’avoir accès à la capacité 

calorifique du matériau Cp ou plus exactement à la variation de Cp du matériau en fonction de 
la température et ainsi aux différentes propriétés thermiques du matériau. 
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Dispositif expérimental : 
 
Les essais de DSC réalisés au cours de ce travail ont été effectués à l’aide d’une    

DSC 7 (Perkin Elmer) sur des échantillons ayant une masse d’environ 10 mg placés dans des 
capsules d’aluminium. L’appareil a été calibré à l’aide d’un échantillon d’indium de haute 
pureté selon les procédures standard. Afin d’éviter toute oxydation du matériau les fours sont 
purgés à l’aide d’un flux d’azote. Sauf cas particulier, les essais ont été réalisés à une vitesse 
de chauffe de 10 °C/min sur une plage de température s’étalant de 25°C à 180°C. Avant tout 
traitement thermique les échantillons sont maintenus à la température initiale durant 5min afin 
que le matériau soit à l’équilibre thermodynamique. 
Dans toute l’étude, la température de transition vitreuse a été définie comme étant la 
température à mi-hauteur du saut de capacité calorifique et les températures de fusion et de 
cristallisation sont prises au maximum des pics correspondant. Les taux de cristallinité 

massiques χc ont quant a eux été déterminés en utilisant la relation : 

0
f

f
c H

H

∆
∆

=χ  

 

où ∆Hf est l’enthalpie de fusion mesurée par intégration de l’aire sous la courbe de fusion du 

thermogramme et 0
fH∆  l’enthalpie de fusion d’un cristal parfait de PLA de taille infinie.  

 

Cette enthalpie standard de fusion a été prise égale à 93 J/g [Fisc1] pour la forme cristalline α 
du PLA. Les séquences utilisées afin d’étudier les cinétiques de cristallisation de notre 
matériau sont présentées dans le tableau II.3. 
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Cristallisation 

anisotherme 

Cristallisation isotherme 

depuis l’état fondu 

Cristallisation isotherme 

depuis l’état solide 

 
1) Maintient du matériau  

5 min à 180°C 
 

2) Refroidissement à une 
vitesse vc jusqu’à 25°C 

 
3) Maintien 1min à 25 °C 

 
4) Chauffe jusqu’à 180°C à 

10 °C/min 

 
1) Maintien du matériau5 

min à 180°C 
 

2) Refroidissement du 
matériau jusqu’à Tc à une 

vitesse de 40 °C/min 
 

3) Isotherme d’une durée tc 
 

4) Refroidissement jusqu’à 
25°C à une vitesse de          

40 °C/min 
 

5) Maintien 1min à 25°C 
 

6) Chauffe jusqu’à 180°C à 
10 °C/min 

 
1) Maintien du matériau  

5 min à 180°C 
 

2) Refroidissement du 
matériau jusqu’à 25°C à une 

vitesse de 40 °C/min 
 

3) Maintien 1 min à 25°C 
 

4) Chauffe jusqu’à Tc à une 
vitesse de 40 °C/min 

 
5) Isotherme d’une durée tc 

 
6) Refroidissement jusqu’à 

25° à 40 °C/min 
 

7) Maintien 1min à 25° 
 

8) Chauffe jusqu’à 180°C à 
10 °C/min 

 

Tableau II.3 : programmes de chauffe utilisés pour l’étude de la cristallisation du PLA 

 

N.B. Les taux de cristallinité sont mesurés lors de la dernière chauffe de la séquence. 

 

II.2.b) Analyse enthalpique différentielle à modulation de température 

 

Afin de découpler les transitions du premier et du second ordre intervenant durant la 
chauffe du matériau, des essais de DSC à modulation de température ont été effectués. Le 
principe général reste le même que pour la DSC conventionnelle décrit précédemment, à 
savoir une mesure de flux de chaleur en fonction de la température, la seule différence étant 
que la montée (ou descente) en température appliquée à l’échantillon n’est plus monotone 
mais oscille périodiquement autour d’une température moyenne comme l’illustre la figure 
II.1. 
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Fig II.1 Illustration du principe de la chauffe modulée en température. 

 

Le signal modulé est ensuite déconvolué, via la transformée de Fourrier, en deux 
composantes : 

• Le signal « réversible », correspondant à l’évolution du Cp absolu du matériau 
avec la température.  

• Le signal « non réversible », correspondant aux événements exothermiques ou 
endothermiques se produisant durant le traitement thermique. 

 
 
Dispositif expérimental : 
 
 Les essais d’analyse calorimétrique à modulation de température ont été effectués sur 
une DSC Diamond (Perkin Elmer) en utilisant la méthode Stepscan. Selon cette méthode, la 
modulation de température appliquée à l’échantillon n’est pas sinusoïdale mais en dents de 
scies comme l’illustre la figure II.2 
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Fig II.2 Illustration du mode Stepscan 

 

Le principe restant le même, les informations obtenues sont identiques. L’appareil a été 
calibré en capacité calorifique à l’aide d’un échantillon de saphir dont la capacité calorifique 
en fonction de la température est parfaitement connue et en température à l’aide d’un 
échantillon d’indium de haute pureté selon la même méthode que précédemment. 
Les essais ont été réalisés sur des échantillons d’environ 10 mg en utilisant les paramètres de 
modulation suivants : 

• incrément de température : 2 °C 

• vitesse de chauffe : 2 °C/min 

• durée de l’isotherme : 1min  
 

II.3)  Analyse mécanique différentielle 

 

II.3.a) Analyse mécanique différentielle en traction 

 

Le comportement viscoélastique du matériau a été étudié afin de caractériser les 
processus de relaxation moléculaire en fonction de la température et/ou de la fréquence. 

L’échantillon étudié est soumis à une déformation uni-axiale ε sinusoïdale de faible amplitude 
de type :  
 

ε(t) = ε0 sin(ωt) 
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La contrainte σ mesurée est déphasée d’un angle δ par rapport à la sollicitation initiale :  

σ(t) = Σ + σo sin(ωt + δ) 

Avec Σ la précontrainte appliquée lors de l’essai afin d’éviter le flambage de l’échantillon. 

Cette mesure donne alors accès au module complexe E* défini par : 

E* = [σ*/ε*] = E’ + iE’’ 

Avec : 

• E’ = E*cos(δ) : le module de conservation ou module élastique. Cette valeur 
représente la réponse instantanée du matériau c'est-à-dire la partie de l’énergie 
accumulée sous forme élastique par celui-ci. 

• E’’ = E* sin(δ) : le module de perte qui correspond à l’énergie dissipée dans le 
matériau par frottement visqueux. 

• tan(δ) = E’/E’’ : le coefficient de frottement visqueux. 
 
Dispositif expérimental : 
 

L’étude des propriétés viscoélastiques du matériau a été réalisée à l’aide d’un 
viscoélasticimètre RSA3 (TA instruments). Les essais ont été réalisés en tension sur une 
gamme de température allant de 25°C à 150°C avec des fréquences variant de 10-3 Hz à      

102 Hz. La déformation imposée est généralement égale  à ε0 = 0.05%. Les échantillons 
utilisés pour ce type d’expérience sont parallépipédiques de dimensions : 10x5x0.2 mm3. 
 

II.3.b) Analyse mécanique différentielle en torsion 
 
 Le principe est le même que celui précédemment exposé à ceci près que l’échantillon 
n’est plus soumis à une déformation élongationnelle mais à une déformation en cisaillement. 

De la même manière que précédemment, la mesure du couple τ, déphasée par rapport à la 

sollicitation initiale d’un angle δ, donne accès à : 

• G’ : le module de cisaillement 

• G’’ : le module de perte 

• tanδ : le coefficient de frottement visqueux 

 

Dispositif expérimental : 
 

L’étude des propriétés viscoélastiques du matériau en cisaillement a été réalisée à l’aide 
d’un viscoélasticimètre ARES (TA instruments). Les essais ont été réalisés en torsion sur une 
gamme de température allant de 25°C à 150°C avec des fréquences variant de 10-3 Hz à       

102 Hz pour une déformation imposée généralement égale à ε0 = 0.1%. Les échantillons 
utilisés pour ce type d’expérience sont parallépipédiques de dimensions : 22x12x1 mm3. 
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II.3.c) Temps de relaxation des macromolécules : modèle de Doi-Edwards 
 
  II.3.c.i) Généralités 
 
 Doi et Edwards ont postulé que, à des températures proches de Tg, la relaxation des 
chaînes macromoléculaires est la somme de trois processus à savoir : la relaxation, la 
rétraction et la reptation. Chaque processus est caractérisé par un temps caractéristique, 

respectivement τa, τb et τc. Le temps de relaxation de Rouse τa, temps caractéristique le plus 
rapide, peut se calculer en utilisant l’équation : 
 

0

0

²6
)²(²

kT

MMa e
a Π

= ξτ  

 
Avec Me la masse entre enchevêtrements, M0 la masse molaire d’une unité de répétition, a la 

longueur caractéristique de l’unité de répétition, ξ le coefficient de frottement, k la constante 

de Boltzmann et T0 la température pour laquelle est calculé τa.  
 

Les temps de rétraction et de reptation sont quant à eux proportionnels à τa et sont définis par : 
 

2)(2 eab
nnττ =  

3)(6 eac
nnττ =  

 
Avec n le nombre d’unités monomères entre enchevêtrement défini par n = Mn/M0 avec Mn la 
masse molaire en nombre et ne = Me/M0, le nombre de motifs entre deux enchevêtrements. 
 
Le calcul des différents temps de relaxation implique donc la connaissance de Mn, Me, a et ξ. 
Dans notre cas Mn a été déterminé par chromatographie à exclusion stérique (cf chap III.1). 
Nous allons maintenant détailler la procédure utilisée pour déterminer Me, a et ξ. 
 
 
  II.3.c.ii ) Détermination de Me 
 

Me a été mesurée à partir des données en viscoélasticité en torsion obtenues pour le 

PLA amorphe en utilisant la formule : 

0
N

e G

RT
M

ρ=  

Où Me représente la masse entre enchevêtrement du matériau, ρ sa densité à la température 
considérée (1.24 g.cm-3 pour le PLA [Uray1]), T la température, R la constante des gaz 

parfaits et GN

0
 la valeur du module de conservation prise au minimum du module de perte 

après le passage de la relaxation principale comme illustré sur la figure II.3.  
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Fig II.3 : Evolution du module de conservation G’ et de perte G’’ en fonction de la température 

 
 
  II.3.c.iii ) détermination de a²ξ 
 
 Il est possible de déterminer la valeur a²ξ à partir des courbes maîtresses, (G’, G’’) en 
fonction de la fréquence, construites à une température de référence T0. En effet, comme 
l’illustre la figure II.4 pour des températures proches de Tg il existe un petit intervalle de 
fréquence pour lequel G’ est égal à G’’. 
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Fig II.4 : courbe maitresse déterminée à une température de référence T0 = 65°C 
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Dans cet intervalle de fréquence il est possible d’accéder à a²ξ en utilisant la relation : 
 

21
21

0 34
"' f

kT

M

Na
GG 













== ξρ

      avec N  le nombre d’Avogadro. 

 
Une autre méthode permettant de déterminer a²ξ est de tracer deux droites tangentes aux 
courbes de pentes 0 et ½ dans la zone plateau et dans la zone de transition respectivement. La 
fréquence ftr à laquelle s’intersectent les deux droites est reliée à a²ξ par la relation : 
 

ξ)²²(

48

0MMa

kT
f

e
tr =  

 
Dans cette étude les deux méthodes ont été utilisées, les résultats obtenus étant en accord. 
  
 

II.4)  La diffraction des rayons X 

 

 La diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS) permet d’avoir accès aux 
informations concernant la structure du matériau à l’échelle moléculaire. Cette technique est 
largement utilisée afin de déterminer et caractériser la ou les phases cristallines des matériaux. 
Cette technique permet également d’obtenir d’autres informations comme par exemple sur la 
texture du matériau. Par ailleurs, les récents développements techniques et informatiques 
permettent d’obtenir des informations précises sur la structure (i.e. l’arrangement local des 
macromolécules) de la phase amorphe du polymère. Finalement la diffraction des rayons X 
est l’une des techniques les plus précises pour quantifier les proportions des différentes phases 
d’un matériau. En effet, les intensités diffractées et diffusées par le matériau sont directement 
proportionnelles au nombre d’atomes diffractant (pour le cristal) et diffusant (pour la phase 
amorphe) et donc, le rapport entre la somme des aires des pics cristallins et l’aire totale donne 

accès au taux de cristallinité χc. Le taux de cristallinité ainsi calculé est un taux de cristallinité 
« absolu » contrairement à la mesure faite par DSC où le taux de cristallinité obtenu est 
massique. L’avantage de cette mesure est qu’elle ne fait pas intervenir de constantes 
déterminées expérimentalement contrairement à l’analyse enthalpique différentielle où 
l’enthalpie standard de fusion doit être connue. Celle-ci étant déterminée expérimentalement 
une plus grande incertitude demeure sur le taux de cristallinité mesuré.  
 
Dispositif expérimental : 
 
 Les analyses qualitatives ont été effectuées sur un diffractomètre équipé d’un tube à 

rayons X scellé avec une anticathode de cuivre (λ = 1.54 Å), le faisceau incident étant filtré à 

l’aide d’un filtre nickel afin d’éliminer la radiation Kβ et le rayonnement continu émis par le 
tube. Les expositions, d’une durée de quinze minutes, ont été effectuées en utilisant une 
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tension d’accélération de 40 kV et une intensité de 40 mA. Le signal diffracté est collecté sur 
une caméra CCD Photonic science.  
 
Les analyses quantitatives ont été effectuées sur un diffractomètre équipé d’une anode 
tournante Bruker Nonius FR591, en travaillant à une tension d’accélération de 50kV et une 

intensité de 100 mA. Le faisceau produit, de longueur d’onde Kα = 1.54
°
A , est collimaté à 

l’aide de miroirs Osmic et les clichés sont collectés sur un détecteur imaging plate MAR345. 
 
 
Analyse des clichés de diffraction : 
 
 Avant analyse, différentes corrections sont effectuées sur les clichés obtenus : 
 

• la correction de distorsion spatiale du détecteur. 

• la correction du « dark » qui correspond a la correction du bruit de fond de la caméra. 

• la correction du « blanc » pour éliminer les imperfections d’alignement du faisceau. 

• la correction de tilt qui corrige la non perpendicularité du détecteur par rapport au 
faisceau incident. 

 

Ces corrections effectuées, on obtient une image 2D fonction des angles 2θ et ϕ définis 
comme suit (Fig II.5) : 
 

 

 

Fig II.5 : Exemple d’un cliché de diffraction obtenu sur un échantillon de PLA déformé  
(l’axe de sollicitation est vertical) 

 
Avec :   

• 2θ l’angle de Bragg, qui correspond à l’angle entre le faisceau transmis et le faisceau 
diffracté. 

• ϕ l’angle azimutal. Dans cette étude l’origine de cet angle est prise à partir de la 
direction perpendiculaire à l’axe de sollicitation. 

 

Pour obtenir les spectres d’intensité intégrée I = f (2θ), les images ont été intégrées à l’aide du 

logiciel FIT2D. 
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Nous allons maintenons détailler les différentes méthodes utilisées lors du traitement des 
profils d’intensité. 
 

II.4.a. Calcul des tailles de domaines cohérents : 
 

Les tailles de domaines cristallins diffractant de manière cohérente correspondent à la 
taille des blocs cristallins dans lesquels aucun défaut n’est présent. La taille des éléments 
diffractant de façon cohérente est liée à la largeur des pics de diffraction par la loi de Debye-
Scherrer définie par : 
 

)cos( hklFWHM θ
λψ

×
×=Κ  

 
Avec  K : la taille du domaine cohérent selon la direction perpendiculaire à la famille de 

plans (hkl) 

 Ψ : un facteur correcteur lié au dispositif expérimental (généralement ψ = 0.9) 

 λ : la longueur d’onde utilisée 
 FWHM : la largeur à mi-hauteur de la raie (hkl) considérée (en radians) 

 θhkl : l’angle de diffraction considéré (en radians) 
 

II.4.b. Déconvolution des profils d’intensité intégrée 
 

Afin de pouvoir quantifier les différentes phases du matériau les profils d’intensité ont été 

déconvolués en utilisant le logiciel Peakfit. Les différentes étapes de cette déconvolution 
sont décrites ci-dessous. 

 
i) Choix des fonctions utilisées 

 
Les fonctions utilisées pour déconvoluer les spectres sont des fonctions gaussiennes. 
Ces fonctions ont été choisies d’une part de manière empirique car elles permettaient 
un bon ajustement du profil et d’autre part car déjà utilisées dans la littérature pour le 
PLA [Mano1].  
 
Une fonction gaussienne est définie par :  
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Avec :  x° : la position du centre du pic 

 ∆x : la largeur à mi-hauteur du pic (FWHM) 
 I° : l’intensité maximale du pic 
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Trois cas ont été rencontrés lors de cette étude, chacun d’eux étant associé à une 
structure particulière. Le principe utilisé pour la déconvolution de ces différents cas va 
maintenant être décrit. 
 

ii)  Déconvolution du profil d’un matériau amorphe 
 

La figure II.6 présente le profil d’intensité intégrée et la déconvolution dans le cas 
d’un PLA amorphe isotrope. En effet, ce dernier est uniquement composé de raies 

larges dont la largeur à mi-hauteur (FWHM) de l’ordre de 3° pour λ = 0.51Å (≈ 9° 

pour λ = 1.54Å). 
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Fig II.6 : Diagramme de diffraction d’un échantillon de PLA amorphe isotrope (λ = 0.51Å) 

 
Dans cette étude le halo amorphe a été déconvolué en trois gaussiennes centrées sur les 

angles 2θ ≈  5.5° et 2θ ≈  7.5° et 2θ ≈  11° respectivement. Le fait d’utiliser trois 
fonctions afin de décrire le halo amorphe sera justifié et discuté dans la suite du manuscrit. 

 
 

iii)  Déconvolution du profil d’un matériau semi-cristallin 
 

La figure II.7 représente le profil d’intensité intégrée obtenu pour un échantillon semi-
cristallin cristallisé thermiquement. Contrairement au cas précédent des pics fins, 
caractéristiques de la phase cristalline, sont superposés au halo amorphe.  
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Fig II.7 : Diagramme de diffraction d’un échantillon de PLA semi-cristallin isotrope (λ = 0.51Å) 

 
Les fonctions choisies pour décrire les pics cristallins sont également des gaussiennes 
ayant une largeur à mi-hauteur (FWHM) faible (0.05°< FWHM <0.5°). Ces fonctions 
sont superposées au profil d’intensité obtenu précédemment pour le matériau amorphe. 
Les positions des pics obtenus ainsi que les rapports d’intensités entre ces pics ont été 
comparés avec la littérature avec une bonne corrélation. 

 
iv) Déconvolution du profil d’un matériau mésomorphe 

 
L’analyse des clichés de diffraction a, dans certains cas lesquels seront décrits dans 

le chapitre IV, laissé apparaître la présence d’une phase mésomorphe. Cette phase, 
obtenue uniquement par étirage du PLA, est caractérisée par la présence de taches de 
diffraction diffuses perpendiculaires à l’axe ainsi que de deux taches diffuses 
parallèlement à l’axe de sollicitation (Fig II.8.a).  
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Fig II.8 : (a) Cliché WAXS d’un échantillon de PLA mésomorphe   

et (b) profil d’intensité intégrée correspondant (λ = 0.51Å) 
  
 Ces taches de diffraction diffuses se retrouvent sur le profil d’intensité intégrée associé 
(Fig II.8.b) sur lequel on observe la présence de deux pics supplémentaires centrés sur          

2θ ≈  5.2° pour les taches perpendiculaires à l’axe de sollicitation et 2θ ≈  11° pour les taches 
parallèles à cet axe. Afin de déconvoluer le profil d’intensité obtenu, deux fonctions 
gaussiennes ont été ajoutées à celles utilisées dans le cas d’un matériau amorphe. Ces 

dernières sont caractérisées par une largeur à mi-hauteur intermédiaire (typiquement 1° pour λ 
= 0.51Å) et sont superposées au profil utilisé précédemment pour décrire la phase amorphe du 
matériau. 
 

II.4.c. Calcul du taux de phase 
 

Le taux des différentes phases a été calculé en faisant le rapport des aires des pics 
relatifs à la phase considérée sur l’aire totale du spectre intégré. La méthode de calcul plus 
rigoureuse développée par Hermans et Weidinger [Herm2] faisant intervenir les masses 
volumiques de chaque phase n’a pas été utilisée  car pour le PLA les densités des phases 
amorphes et cristallines sont très proches [Sasa1-Uray1] et la différence de densité a donc été 
négligée. 

 
II.4.d. Evaluation de l’orientation de la phase amorphe 

 
Les fonctions d’orientation permettent de quantifier l’orientation de la phase cristalline 

et/ou de la phase amorphe d’un matériau. Le concept de fonction d’orientation a été introduit 
par Hermanns et al. [Herm1] afin de pouvoir quantifier le degré d’orientation des cristaux 
dans des fibres semi-cristallines.  
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L’orientation peut être évaluée à partir d’expériences de WAXS en utilisant le profil 
d’intensité azimutal à partir duquel peut être déterminé le facteur d’orientation d’Hermans f  
défini par : 
 

( )1²cos3
2

1 −= φf  

 

avec φ²cos  le cosinus carré moyen de l’angle entre l’axe cristallographique considéré du 

cristal et l’axe de sollicitation calculé en utilisant l’équation :  
 

∫

∫
= π

π

φφφ

φφφφ
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dI
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Φ  prenant son origine selon l’axe de sollicitation. 
 
Pour une orientation isotrope  f sera nul, alors que pour une orientation totale de l’axe 

considéré selon la direction d’étirage f sera égal à 1 (f = -0.5 pour une orientation 
perpendiculaire à l’axe de sollicitation). 
 
Le même raisonnement appliqué à la phase amorphe permet d’en déterminer l’orientation 
[Wilc1, Bian1]. Néanmoins, les travaux de Pick et al. ont montré que cette méthode sous-
estimait systématiquement la valeur de la fonction d’orientation réelle de la phase amorphe et 
donc qu’il fallait appliquer un facteur correctif à la valeur obtenue [Pick1]. 
La détermination de ce facteur correctif n’étant pas triviale, et de plus, l’analyse des facteurs 
d’orientation dans le cadre de ce travail restant semi-quantitative, le facteur correctif n’a pas 
été calculé dans notre étude. 
 

II.4.e. Calcul des fonctions de corrélation de paires 
 
 La fonction de corrélation de paires, également appelée fonction de distribution de 
paire (PDF : pair distribution function) est une fonction dans l’espace réel indiquant la 
probabilité de trouver une paire d’atomes séparés d’une distance r dans le matériau. Cette 
fonction permet donc de décrire la structure d’un matériau. 
La fonction de corrélation de paires est définie par : 
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Avec ρ0 la densité atomique du matériau, q le vecteur diffusion défini par q = 4πsinθ/λ, r la 
distance entre deux atomes dans l’espace réel et S(q) la fonction de structure du matériau 
calculée à partir des données expérimentales. La méthodologie détaillée permettant le calcul 
de la fonction de corrélation de paires ne sera pas exposée ici, néanmoins une description 
détaillée est disponible dans la référence [Bill1]. Dans cette étude les fonctions de corrélation 
de paires ont été calculées à l’aide du logiciel PDFGetX2 [Qiu1]. 

 
II.5)  La diffusion des rayons X 

 
La diffusion des rayons X trouve son origine dans les hétérogénéites de densité 

électronique à plus grand échelle au sein d’un matériau. D’un point de vue technique le 
principe est le même que pour la diffraction des rayons X mis à part le fait que la collecte des 
clichés se fait à des distances plus importantes. Cette technique permet d’avoir des 
informations, d’une part sur la taille des objets (dans la gamme : 1 à 100 nm), et d’autre part 
sur leur orientation.  
Dans le cas des polymères semi-cristallins la diffusion des rayons X permet, en général, de 
définir la taille des domaines amorphes et cristallins à condition que ces derniers soient 
arrangés de manière périodique. Cette technique permet également de déterminer les 
mécanismes de déformation plastiques couramment rencontrés lors de la déformation des 
polymères comme la fibrillation ou le craquelage. 
 
Dispositif expérimental 
 
 Les analyses ont été effectuées sur un diffractomètre équipé d’un tube à rayon X avec 
une anticathode de cuivre, le faisceau incident étant filtré à l’aide d’un filtre nickel pour les 
mêmes raisons que celles exposées pour la diffraction aux grands angles. Les expositions, 
d’une durée de quinze minutes, ont été effectuées en utilisant une tension d’accélération de 
40kV et une intensité de 40mA. Le signal diffracté est collecté sur une caméra CCD Photonic 
science distante d’environ 80cm de l’échantillon. Une section à vide dans laquelle règne un 
vide primaire est placée entre l’échantillon et le détecteur afin d’éviter la diffusion et 
l’absorption par l’air du faisceau diffusé. 
 
Analyse des images de diffusion X 
 
 A partir des images obtenues en diffusion X, auxquelles sont appliquées les mêmes 
corrections que dans le cas de la diffraction, les profils d’intensité sont calculés par intégration 

azimutale des clichés et sont représentés en fonction du vecteur d’onde q (
λ

θπ )sin(4=q ) 

 
Selon les objets observés différents types d’analyse sont effectués : 
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II.5.a. Détermination de la longue période 
 

L’analyse en diffusion X d’un échantillon semi-cristallin isotrope donne généralement un 
cliché comme celui représenté sur la figure II.9.a. sur lequel on remarque la présence d’un 
anneau caractéristique de la longue période (i.e. la distance associée à l’alternance « blocs 
cristallins- blocs amorphes »). 
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(a) (b) 
Fig II.9 : (a) Cliché SAXS d’un échantillon de PLA semi-cristallin  

et (b) profil d’intensité corrigé correspondant 
 
La représentation corrigée de Lorentz Iq² = f(q) obtenue à partir du cliché SAXS (fig II.9.b) 

permet d’accéder à la longue période Lp du matériau via la relation : 
max

2

q
Lp

π=  

 
II.5.b. Analyse d’un cliché de craquelure 

 
La diffusion X est particulièrement adaptée à l’analyse des craquelures. En effet, ces 

objets ont une signature caractéristique en diffusion comme l’illustre la figure II.10 sur 
laquelle est représenté le cliché de diffusion X d’un échantillon de PLA dans lequel des 
craquelures ont été induites. 
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Fig II.10 : cliché de diffusion X obtenu sur un échantillon de PLA déformé à 25°C présentant des craquelures 

(l’axe de sollicitation est vertical) 
 
Le profil d’intensité obtenu dans la zone 1 apporte des informations sur la structure interne de 
la craquelure à différentes échelles comme le montre la figure II.11 qui représente un profil 
d’intensité typique obtenu pour le PLA. 
 

 
Fig II.11 : Représentation log-log de l’intensité diffusée en fonction du vecteur de diffusion q dans la zone 1 

 
Le traitement de ces données nécessite en outre la connaissance de la fraction volumique des 
fibrilles Vf qui, dans notre cas, n’a pu être déterminée. La zone (1) a donc été traitée en 
déterminant uniquement la distance moyenne entre les fibrilles D0 qui constituent la 
craquelure en utilisant la méthode de la référence [Brow1].  
Cette « longue période » est déterminée de la même manière que précédemment en 

représentant le profil Iq² = f(q) (Fig II.12) le maximum de ce profil correspondant à 2π/D0. Ce 
traitement est à utiliser en première approche car il surestime la distance moyenne entre les 
fibrilles. 
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Fig II.12 : Représentation Iq² = f(q) du profil d’intensité pris selon la zone 1 

 
La zone 2 correspond quant à elle à l’épaisseur de la craquelure le long de la direction de 

sollicitation. Dans cette étude, le signal de la zone (2) sera traité uniquement de manière 
qualitative en interprétant notamment la forme du signal récolté dans cette zone. 
 

II.5.c. Analyse d’un cliché de fibrille 
 

Nous allons maintenant détailler la méthode utilisée pour l’analyse des clichés obtenus 
dans le cas où le matériau présente une morphologie fibrillaire. Le cliché type de cette 
morphologie est présenté sur la figure II.13.a. 

 

 
(a) 

 
 

(b) 

Fig II.13 : (a) Cliché SAXS typique d’une morphologie fibrillée et (b) profil d’intensité associé  
(l’axe de sollicitation est vertical) 
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 Dans cette région, une analyse de Guinier est possible afin de déterminer le rayon de 
giration Rg des particules diffusantes (i.e. les microfibrilles) : 

)
3

²²
exp(.)( 0

qRg
IqI −∝  

En assimilant les fibrilles à des cylindres de rayon Rc orientés selon un axe préférentiel, 
comme c’est le cas lors d’un étirage uniaxial, l’équation précédente devient : 

)
4

²²
exp(.)( 0

qRc
IqI −∝  

 La partie linéaire observée sur le graphe ln(I) = f(q²) (Fig II.13.b) permet donc de 
déterminer Rc. 
 
Finalement, quelques exemples de structures couramment rencontrées dans les polymères 
déformés ainsi que les clichés de diffusion associés sont repris sur la figure II.14. 
 

   
 

Matériau semi-cristallin 

isotrope 

Cavités allongées 

perpendiculairement à 

l’axe de sollicitation 

Cavités circulaires 

Cavités allongées 

parallèlement à l’axe de 

sollicitation 

Fig II.14 : Exemples de structures couramment rencontrés dans les polymères et clichés de diffusion X 
correspondants (l’axe de sollicitation vertical) 

 
II.6)  L’analyse par rayons X sur synchrotron 

 
Le développement des sources synchrotron a permis de grandes avancées dans de 

nombreux domaines scientifiques tant sur un plan technique que fondamental ou appliqué.  
L’European Synchrotron Radiation Facility (ESRF) est la première installation de 
rayonnement synchrotron de 3ème génération dans le domaine des rayons X. La figure II.15 
représente schématiquement l’ESRF.  

 

 
Fig II.15 : représentation schématique de l’ESRF (d’après [ESRF1]) 
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Les électrons sont produits par un canon à électrons puis accélérés dans un accélérateur 
linéaire (LINAC = LLL III near AAACCCCCCelerator) et sont ensuite injectés dans un accélérateur 
circulaire : le synchrotron (300m de circonférence). Le rôle de cet anneau est d’amener 
l’énergie des électrons à  environ 6GeV. Ils sont alors transférés dans l’anneau de stockage   
(~ 850m de circonférence) où ils peuvent circuler à énergie constante pendant plusieurs 
heures. L’énergie perdue par rayonnement par les électrons au cours de leur révolution est 
restituée par des cavités radiofréquences où sont installées les lignes de lumière. 

 
Une ligne de lumière, représentée schématiquement sur la figure II.16, est composée de 3 
parties : 

- la cabine optique où sont placés les instruments qui permettent de modifier les 
caractéristiques du faisceau (monochromation, collimation, longueur d’onde…) 

- la cabine expérimentale où se trouvent les dispositifs expérimentaux et les 
détecteurs. 

- La salle de contrôle où se trouvent les dispositifs d’acquisition et de contrôle des 
systèmes expérimentaux. 

 
 

 
Fig II.16 : Schéma des cabines composant une ligne de lumière (d’après [ESRF2]) 

 
Le faisceau produit par ce type d’équipement a une brillance, c'est-à-dire un flux 

spectral par angle solide et par surface, environ 1013 fois supérieur à celui des sources 
conventionnelles ce qui a permis des avancées notables dans de nombreux domaines 
scientifiques et notamment dans les sciences des matériaux. Dans le cadre de cette thèse, 
l’utilisation d’un rayonnement synchrotron a permis de suivre l’évolution de la structure du 
polymère soumis à une déformation de manière in-situ ce qui possède deux avantages 
notables : 

 
- s’affranchir des effets de relaxations moléculaires qui surviennent dès l’arrêt du 

traitement mécanique contrairement aux analyses effectuées ex-situ où 
l’échantillon a au moins partiellement relaxé. 
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- donner des mesures continues effectuées sur le même échantillon alors que dans le 
cas d’analyses ex-situ il faut souvent moyenner le résultat car le même échantillon 
ne peut être analysé. 

 
Nos expériences ont été menées sur la ligne BM02 de l’ESRF. Cette ligne est dédiée à 

la diffraction et la diffusion anomale multi longueurs d’onde qui permet de travailler avec des 
faisceaux ayant une énergie comprise entre 5keV et 25keV.  

 
Concernant nos expériences, deux énergies ont été utilisées : 

• 24 keV (i.e. λ = 0.51Å) pour les expériences de diffraction X. 

• 8 keV (i.e. λ = 1.54Å) pour les expériences de diffusion X. 
 
Le signal diffracté a été collecté sur une caméra CCD de marque Princeton [ESRF3]. Les 
essais de déformation on été effectuées à l’aide d’une machine conçue pour s’adapter sur la 
ligne BM02 sur des éprouvettes en forme d’haltères de taille 4x4x1 mm3. 
 
 

II.7)  Essais mécaniques 
 

II.7.a) Traction uniaxiale 
 

Les propriétés mécaniques du matériau ont été mesurées sur une machine de traction 
de type Instron 4466. L’appareil est muni d’une enceinte thermostatée permettant d’effectuer 
des essais de traction en température avec une précision de ±1°C. Les éprouvettes utilisées 
sont de type haltère avec une longueur utile de 22 mm pour une largeur de 6 mm. Les essais 

ont été réalisés à vitesse de traverse constante, la vitesse de déformation initiale 
°
ε  variant de 

10-6 à 2 s-1 sur une plage de température allant de 25°C à 100°C.  

N.B. La vitesse de déformation initiale est définie par : 
0l

vtraverse=
°
ε  

Chaque type d’essai a été réalisé 5 fois afin de garantir la reproductibilité et la validité des 
résultats.  
Les courbes contrainte-déformation du matériau sont généralement présentées sous forme 
nominale. Les contraintes et déformations nominales sont définies par : 

• Contrainte nominale :
°

=
S

Fσ  avec F la force mesurée et S° la section initiale de 

l’échantillon 
 

• Déformation nominale :
°

°−=
°

∆=
L

LL

L

Lε  avec ∆L l’allongement de l’éprouvette et L° 

sa longueur initiale 
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Ce type d’essai seul ne permettant pas une analyse fine des propriétés mécaniques du 
matériau, des mesures des contraintes vraies en fonction des déformations vraies ont été 
également réalisées en utilisant le système Vidéotraction®. Ce système permet de suivre la 
déformation locale de l’échantillon grâce à des marqueurs placés sur la surface de l’éprouvette 
dont l’évolution de leur position au cours de la déformation est suivie par une caméra vidéo. 
La méthode utilisée lors de cette étude est la méthode dite à sept taches comme illustrée sur la 
figure II.17. Le positionnement des taches permet ainsi de mesurer à la fois la déformation 

longitudinale εlong et la déformation transverse εtrans de l’éprouvette. 
 
 

 
 

Figure II.17 : Illustration d’une éprouvette utilisée avec le système de vidéotraction® 

 
La déformation vraie est définie par : 










°
=

l

l
lnε  

 
avec l la moyenne des distance entre les taches et l° la distance initiale entre les taches. 
 
La contrainte vraie est donc déduite en utilisant la relation :  
 

vraieS

F=σ  

Avec F la force mesurée et Svraie la section vraie recalculée à partir des mesures de 
déformation vraies. 
 
 

II.7.b) Etirage biaxial 
 

Les essais de biétirage ont été réalisés sur une biétireuse prototype de marque Cellier 
permettant de biétirer l’échantillon en mode simultané, c'est-à-dire en étirant l’échantillon 
simultanément selon deux directions orthogonales, ou en mode séquentiel, c'est-à-dire en 
étirant l’échantillon dans une direction puis dans un second temps selon la direction 
orthogonale [Segu1]. Les échantillons d’une taille de 110x110 mm² sont maintenus par 44 
pinces (fig II.18) et ont été biétirés à une température de 70°C en utilisant des vitesses de 

sollicitation variant de 1 à 40 mm/sec (i.e. 
°
ε  variant de ≈  0.01 s-1 à ≈  0.4 s-1). 

εlong 

εtrans 
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Fig II.18 : Photographie du cadre de la biétireuse 

 
 

II.8)  Microscopie 
 

La morphologie des échantillons ainsi que les mécanismes de déformation ont été étudiés 
à l’aide de deux types de microscopies : 

 
II.8.a) La microscopie électronique à balayage (MEB) 

 
Ce type de microscopie permet d’avoir une vision rapide de la topographie de la surface 

de l’échantillon. Le principe du MEB est qu’un faisceau d’électrons émis par un canon balaye 
la surface de l’échantillon ; l’interaction matériau-électrons incidents génère ainsi des 
électrons secondaires caractéristiques de la topographie de l’échantillon ainsi que des 
électrons rétro-diffusés qui sont quant à eux plutôt caractéristiques de la composition de 
l’échantillon, chaque type d’électron émis étant recueilli sur un détecteur spécifique. Le 
nombre de ces électrons est proportionnel au volume d’interaction (poire de diffusion)  dont la 
forme dépend de l’intensité et de la tension d’accélération du faisceau incident. 
Dans cette étude les échantillons, préalablement métallisés au chrome afin d’éviter les effets 
de charge, ont été observées à l’aide d’un microscope à effet de champ Hitachi S4700. 
 

Néanmoins la microscopie électronique à balayage ne permet pas d’avoir accès à la 
mesure de la topographie observée selon la direction verticale. Afin d’avoir accès à cette 
dimension les échantillons ont également été analysés en microscopie à force atomique 
 

II.8.b) La microscopie à force atomique 
 

La microscopie à force atomique (AFM : AAAtomic FFForce MMMicroscopy) permet d’analyser la 
morphologie de surface des échantillons avec une résolution supérieure à celle de la 
microscopie électronique à balayage. Cette technique est basée sur la mesure des forces 
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d’interaction entre l’échantillon et une pointe qui balaie la surface de celui-ci. Dans cette 
étude, le mode tapping® (ou contact intermittent) a été utilisé. Le principe de ce mode est 
d’exciter un levier, sur lequel est fixée la pointe, à une fréquence proche de sa fréquence de 
résonnance. Ce levier oscille selon une certaine amplitude de référence fixée par l’opérateur, 
et lors du balayage de la surface de l’échantillon, en raison des interactions pointe-surface, 
cette amplitude varie permettant d’imager la surface du matériau étudié. 

 
La microscopie à force atomique donne accès à trois types d’images : 
 

• L’image hauteur qui correspond aux mesures des déplacements verticaux du levier 
lors du balayage de la surface. Cette image permet de rendre compte de la topographie 
du matériau. 

• L’image amplitude qui traduit les variations d’amplitude d’oscillation. Cette image, 
également appelée image « erreur », permet de mettre en évidence les variations 
brusques de pente. 

• L’image phase qui rend compte des propriétés mécaniques locales du matériau. Cette 
image est due aux interactions pointe-surface qui, suivant la dureté de la surface, 
donne une réponse plus ou moins déphasée par rapport à la sollicitation. En effet, si 
localement la surface est « molle » la pointe a tendance à s’enfoncer dans le matériau 
et la réponse est donc très déphasée alors qu’a contrario si le matériau est localement 
dur le déphasage est plus faible. 

 
Les observations post-mortem ont été effectuées sur un AFM Multimode (Veeco). Les 

pointes utilisées lors de cette étude sont des pointes en nitrure de silicium. D’autre part une 
machine de traction uniaxiale, développée sur un second AFM (Dimension 3100, Veeco) a 
permis d’observer de manière « in-situ » l’évolution de la morphologie des échantillons 
lorsque ceux-ci sont étirés uniaxialement. La machine est décrite dans la référence [Thom1] 
Les essais de déformation in-situ de cette étude ont été réalisés à température ambiante (i.e. 
20°C). Les éprouvettes utilisées pour ces essais  ont une longueur utile de 24 mm pour une 
largeur utile de 5 mm. Ces éprouvettes sont taillées en sablier de manière à pouvoir localiser 
la déformation au centre de l’éprouvette lors de l’essai. Les essais ont été effectués à vitesse 

de traverse constante de 1 mm/min (i.e. ε° ≈  7.10-4 s-1). Après chaque stade de déformation 
les échantillons sont maintenus contraints durant 30 min afin de laisser le matériau relaxer 
avant acquisition de l’image. 
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II.9)  Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourrier 
 

La spectroscopie infrarouge à transformée de fourrier (IRTF) a permis de caractériser 
l’état structural de nos matériaux, à savoir amorphe ou semi-cristallin ainsi que la 
détermination de la phase cristalline présente le cas échéant. Cette technique est basée sur le 
principe d’absorption par le matériau du rayonnement infrarouge. Lorsque la longueur d’onde 
(i.e. l’énergie) apportée par le faisceau lumineux est voisine de l’énergie de vibration de la 
molécule, cette dernière absorbe le rayonnement émis et on observe donc une diminution de 
l’intensité transmise c'est-à-dire une augmentation de l’absorption. Par conséquent, à un 
matériau ayant une formule chimique et une structure données correspond un spectre 
caractérisé par un ensemble de bandes d’absorption ce qui permet d’identifier la nature et la 
structure du matériau. 
Les analyses IRTF ont été menées en transmission sur un spectromètre Perkin Elmer system 

2000. Chaque spectre a été acquis sur un domaine allant de 580 cm-1 à 3000 cm-1 et résulte de 
la moyenne de 120 acquisitions. 
 

II.10) La micro-extrusion 
 

Des mélanges de matériaux ont été réalisés à l’aide d’une micro-extrudeuse (DSM 

Research). Celle-ci est constituée de deux vis co-rotatives placées dans un fourreau le long 
duquel sont délimitées six zones de chauffe. Comme le montre le schéma de la figure II.19 
qui représente le principe de fonctionnement de la micro-extrudeuse, le ou les matériaux sont 
introduits dans le fourreau à l’aide d’une trémie et sont mélangés et cisaillés grâce aux vis. Un 
canal de recirculation permet une circulation du mélange durant tout le temps de séjour dans 
la micro-extrudeuse, une fois ce temps écoulé un robinet est ouvert afin de récupérer le 
mélange qui traverse une filière circulaire sous forme de joncs. 

 

 
Fig II.19 : Schéma de principe de la micro-extrudeuse 
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Les mélanges ont été effectués en utilisant les paramètres suivants : 

• Température d’extrusion : 160°C 

• Vitesse des vis : 50 à 100 rpm 

• Atmosphère : inerte (flux d’azote) 

• Temps de séjour : 10 à 20 min 
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III.1) Caractérisation du PLA 4042D 
 

Dans la première partie de ce chapitre nous nous intéresserons tout d’abord à caractériser 
le comportement thermomécanique et la cristallisation du PLA commercial (i.e. 4042D) qui 
sera utilisé dans la suite de l’étude pour les tests mécaniques. Dans une seconde partie, le 
comportement thermomécanique ainsi que la structure de polylactides avec des taux de 
conformères D variables seront étudiés. 
 

III.1.a) Propriétés thermiques et viscoélastiques 
 

La figure III.1 représente les thermogrammes d’un granulé de PLA 4042D tel que reçu 
et d’un film de PLA élaboré par extrusion gonflage. 
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Figure III.1 : Thermogrammes (a) d’un granulé de PLA 4042D et (b) du film de PLA élaboré  

par extrusion gonflage 
 

 Concernant le granulé de PLA4042D, on note la présence d’un saut de capacité 
calorifique vers 60°C caractéristique de la transition vitreuse du matériau. Une transition 
endothermique s’étalant de 120°C à 160°C avec un maximum du pic à 150°C est ensuite 
observée. Cette dernière correspondant à la fusion des cristaux de PLA indiquant que le 

granulé fourni est initialement semi-cristallin (χc ~ 40%). 
Dans le cas du film mis en œuvre par extrusion gonflage, on peut noter que la transition 
vitreuse du matériau se situe vers 60°C. De plus, une faible transition exothermique, qui peut 
être liée à de la cristallisation froide, est observée vers 120°C. Celle-ci est suivie d’un faible 
pic endothermique qui correspond à la fusion des cristaux précédemment créés. Le calcul du 
taux de cristallinité nous montre que les films de PLA ainsi élaborés sont quasiment amorphes 

(χc < 1%). D’autre part, l’aire très faible du pic exothermique relatif à la cristallisation froide 
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souligne la cinétique de cristallisation très lente du matériau probablement due au taux de    
D-isomère de 4.3% (voir chapitre I.3). 
Il est a noté que la température de transition vitreuse du matériau, qui se situe vers 60°C, est 
relativement élevée en comparaison à d’autres polyesters de structure moléculaire voisine tel 
que représenté sur la figure III.2.a-c. 
 

 

 

 

 

 

 

Tg ~ 60°C Tg ~ 0°C Tg ~ 40°C 

FigIII.2.a Structure développée de 
l’acide polylactique 

FigIII.2.b Structure développée du 
poly-hydroxybutyrate (PHB) 

FigIII.2.c Structure développée de 
l’acide polyglycolique (PGA) 

 
Cette comparaison révèle que la présence d’un seul carbone entre les groupements 

esters, qui entraine une rigidification de la chaîne, provoque une augmentation significative de 
la température de transition vitreuse du matériau.  
D’autre part, en comparant le PGA et le PLA, on constate que le groupement latéral modifie 
également la Tg, en particulier, la présence d’un groupement méthyle augmente cette 
dernière. En effet, l’encombrement stérique du groupement CH3 restreint le nombre de 
conformations adoptables par la chaîne en gênant les mouvements de rotation. Il faut donc 
fournir plus d’énergie pour activer ces mobilités, ce qui provoque une hausse de la 
température de transition vitreuse.   
 
Sur la figure III.3 sont représentés le module de conservation E’, le module de perte E’’ et la 
tangente de l’angle de perte en fonction de la température pour un film de PLA élaboré par 
extrusion gonflage ainsi que pour un film cristallisé thermiquement à hauteur de 34% afin 
d’évaluer l’influence du taux de cristallinité sur les propriétés viscoélastiques du PLA. 



 89 

Température (°C)

40 60 80 100

E
' E

" 
(P

a)

1e+5

1e+6

1e+7

1e+8

1e+9

1e+10

E' semi-cristallin
E" semi-cristallin
E' amorphe
E" amorphe

 
Figure III.3 : Comportement viscoélastique du film de PLA élaboré par extrusion soufflage 

 
 Pour le film de PLA tel qu’élaboré, le module de conservation à 25°C est de l’ordre de 
3 GPa, valeur tout à fait classique pour un polymère vitreux. Une chute du module se produit 

ensuite vers 55°C et correspond à l’amorce de la relaxation principale α du matériau, c'est-à-

dire à son passage de l’état vitreux à l’état caoutchoutique. La chute de module, de l’ordre de 
3 décades, est elle aussi caractéristique de la relaxation principale d’un polymère amorphe, ce 
qui confirme les observations précédemment faites en DSC. 
Concernant le film de PLA recristallisé, le même comportement général est observé à savoir 

une chute du module de conservation vers 55°C caractéristique de la relaxation principale α, 
avec cette fois une amplitude d’uniquement une décade. Les cristaux au sein du matériau 
permettent de garder un module de conservation de l’ordre de 3.108 Pa grâce à l’effet de 
réticulation physique. On peut noter ici que le taux de cristallinité n’influence que très peu la 
température de relaxation principale, ce qui indique que la phase amorphe est peu contrainte 
par les cristaux du polymère.  
 
A partir d’essais de DMA réalisés à différentes fréquences, il est possible de déterminer 

l’énergie d’activation apparente du processus de relaxation principal α (Fig III.4.a). Cette 
donnée correspond à l’énergie nécessaire à l’activation des mobilités moléculaires au sein de 
la phase amorphe du matériau.  
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Fig III.4.a : Evolution de 1/Tα  
en fonction de la fréquence 

Fig III.4.b : Energies d’activation apparentes de 
différents polymères 

 
Les énergies d’activation apparentes ainsi déterminées pour le PLA amorphe et semi-cristallin 
sont de 608 kJ/mol et 625 kJ/mol respectivement. Ces valeurs, comme le montre la figure 
III.4.b, sont relativement élevées et indiquent que la libération des mobilités moléculaires 
demande beaucoup d’énergie. De plus, le taux de cristallinité n’influence pas 
significativement cette énergie d’activation apparente ce qui confirme le fait que la phase 
amorphe n’est pas ou très peu contrainte par la phase cristalline. 
 
Finalement, le caractère amorphe du film tel qu’élaboré a été confirmé en diffraction des 
rayons X. En effet, le cliché de diffraction ainsi que le profil d’intensité obtenu représentés sur 
les figures III.5.a et III.5.b respectivement montrent un large halo diffus tout à fait 
caractéristique d’un matériau amorphe isotrope.  
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Fig III.5 : (a) Cliché de diffraction et (b) profil d’intensité du film de PLA tel qu’élaboré 
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III.1.b) Etude de la cristallisation du PLA 
 

La cinétique de cristallisation du PLA  a tout d’abord été étudiée lors de refroidissements 
effectués à différentes vitesses selon la méthode détaillée dans le chapitre II.2. 
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Fig III.6 : Taux de cristallinité du PLA en fonction de la vitesse de refroidissement 

 
 Les résultats sont rapportés dans la figure III.6.  L’évolution du taux de cristallinité en 
fonction de la vitesse de refroidissement montre qu’il faut atteindre des vitesses de 
refroidissement très lentes avant que le matériau ne soit capable de cristalliser. En effet, 
aucune trace de cristallinité n’est observée pour des vitesses de refroidissement supérieures à 
1°C/min. Par contre, un taux de cristallinité d’environ 37% peut-être atteint pour un 
refroidissement effectué à 0.1°C/min. 
Afin de compléter cette étude, les cinétiques de cristallisation isothermes à différentes 
températures ont été analysées. Depuis l’état fondu, comme l’illustre la figure III.7.a, et 
depuis l’état solide, comme l’illustre la figure III.7.b. 
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Fig III.7 : Evolution du taux de cristallinité en fonction de la température de cristallisation pour différents temps 

de cristallisation (a) depuis l’état fondu  et (b) depuis l’état solide 
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 Concernant la cinétique de cristallisation depuis l’état fondu, il est clairement 
observable que quel que soit le temps de cristallisation, on observe une vitesse de 
cristallisation optimale à 105°C. A cette température il faut 2h pour atteindre le taux maximal 
de cristallinité pour notre matériau à savoir environ 40%.  
Pour la cinétique de cristallisation depuis l’état solide, il est également possible de distinguer 
une température optimale de cristallisation, différente de la précédente, qui est de l’ordre de 
120°C. Concernant la cinétique de la cristallisation, on peut noter que celle-ci est plus rapide 
dans le cas d’une cristallisation depuis l’état solide, où il faut environ 1h pour atteindre le taux 
maximal de cristallinité alors que dans le cas d’une cristallisation depuis l’état fondu il faut 2h 
pour atteindre ce même taux de cristallinité. 
 
La figure III.8, qui représente le spectre de diffraction par rayons X pour un échantillon 
cristallisé depuis l’état amorphe durant 2h à 120°C, nous montre que le matériau cristallise 

sous la forme α.  
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Fig III.8 : Profil d’intensité intégré d’un échantillon de PLA recuit à 120°C pendant 2h 

 

Néanmoins, étant donné que les spectres de diffraction des phases  α et β du PLA sont très 
similaires, une vérification par IRTF a due être faite. Comme l’illustre la figure III.9, qui 
représente le spectre obtenu pour le même échantillon que celui étudié par diffraction, la 
bande de vibration située à 921cm-1 et l’absence de bande de vibration à 912 cm-1 montrent 

bien que le matériau a cristallisé uniquement sous la forme cristalline α. 
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Fig III.9 : Spectre IRTF obtenu pour un échantillon cristallisé 2h à 120°C depuis l’état solide  

dans la région [800cm-1 - 1000cm-1] 
 
Ces résultats, obtenus pour tous les types de cristallisation, confirment ceux de la littérature, à 

savoir que le PLA cristallise sous forme α lors d’une cristallisation thermique. 
Par ailleurs, l’analyse des cinétiques de cristallisation à l’aide du modèle d’Avrami a mis en 
évidence un exposant de croissance d’environ 3 dans tous les cas. Cela indique que la 
cristallisation au sein du matériau se fait sous forme sphérolitique, comme le confirme 
l’image AFM de la figure III.10 obtenue pour un échantillon cristallisé depuis l’état fondu à 
105°C durant 16h. 
 

Fig III.10 : (a) image hauteur et (b) image amplitude d’un échantillon de PLA cristallisé à 105 durant 16h  
(taille : 100x100 µm², Zrange = 1.2 µm) 

 

(a) (b) 
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Finalement, quel que soit le type de cinétique étudié, les résultats montrent que la cinétique de 
cristallisation du matériau de notre étude est très lente en raison du taux de 4.3% de D-
isomère. Si  cet aspect de la cristallisation a déjà été traité par plusieurs auteurs [Huan1, 
Sara1, Bara1, Uray1-2], les explications font encore défaut. En particulier, quelle étape de la 
cristallisation est la plus sensible à la présence de D-isomère : 

• la nucléation, qui consiste en la formation d’un germe à partir duquel s’effectue la 
croissance cristalline. 

• la croissance, qui correspond au développement du cristal autour du germe 
précédemment formé. 

 
Pour tenter de répondre à cette question, une méthodologie a été mise en place afin de juger 
de la capacité de croissance de notre matériau. Dans l’hypothèse où la cinétique lente de 
cristallisation du PLA4042D serait gouvernée par la nucléation, on peut penser que 
l’incorporation des germes accélèrera la cinétique de cristallisation globale. 
Pour cela, des granulés de PLA 4042D ont donc été réextrudés en mélange avec des granulés 

de PLLA initialement semi-cristallins (χc ~ 50%). Ce procédé a été réalisé à 160°C, c’est à 
dire à une  température supérieure à la température de fusion du PLA 4042D mais inférieure à 
la température de fusion des cristaux de PLLA (i.e. 180°C) afin de conserver intacts les 
cristaux du PLLA, ces derniers étant susceptibles de servir de germes à la croissance du PLA 
4042D du fait que ces deux matériaux cristallisant sous la même forme cristalline. 
Plusieurs conditions de mise en œuvre ont été utilisées afin d’évaluer l’influence du procédé 
sur la cinétique de cristallisation. Les résultats obtenus sont rassemblés dans le tableau III.1 
 

Composition du 
mélange 

PLA4042D/PLLA 
(% massique) 

%massique 
de cristal 
introduit 

Temps de 
résidence 

(min) 

Vitesse des 
vis (rpm) 

%massique 
de cristal 
issu du 

PLLA en 
sortie 

d’extrudeuse 

% massique 
de cristal du 

mélange 

100/0 0 10 50 0 0 
90/10 5 10 50 2.9 11 
90/10 5 10 100 ~ 0 1.0 
90/10 5 20 50 3 15.5 
80/20 10 10 50 4.2 22.0 

 
Tableau III.1 : Extrusion de mélanges PLA4042D/PLLA à 160°C  

(mesures de cristallinités réalisées lors de la 1ère chauffe) 
 

 Les mesures des taux de cristallinité montrent tout d’abord que l’extrusion n’a pas 
d’effet sur le PLA pur, le taux de cristallinité étant toujours nul même après l’extrusion. Au 
contraire, les résultats montrent qu’un mélange extrudé dans les mêmes conditions que 
précédemment et contenant 10% en masse de PLLA, c'est-à-dire 5% en masse de cristaux, 
permet d’obtenir un matériau cristallin à hauteur d’environ 11%. Un tel niveau de cristallinité 
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du PLA est tout à fait remarquable compte tenu de la vitesse de refroidissement élevée en 
sortie d’extrudeuse de l’ordre de 150°C/min. 
Ce résultat met à lui seul en évidence le rôle majeur de l’étape de nucléation devant l’étape de 
croissance puisque les germes de PLLA ont suffi à induire une cristallinité significative 
malgré un refroidissement très rapide. On peut noter au passage que le taux de cristallinité du 
PLLA a chuté, probablement par suite d’une destruction induite par le cisaillement. 
Le rôle déterminant de la nucléation est confirmé par le fait que l’augmentation du 
pourcentage massique de cristaux de PLLA introduit augmente le taux de cristallinité final à 
savoir que 10% en masse de cristaux de PLLA permettent d’obtenir un matériau semi-
cristallin à hauteur de 22%.  

 
L’augmentation du taux de cisaillement par le biais de l’augmentation de la vitesse de rotation 
des vis à 100 rpm conduit à un matériau finalement amorphe. Cela peut s’expliquer par le fait 
que l’augmentation du cisaillement a pour conséquence la destruction totale des cristaux 
initialement introduits. D’autre part, cela peut également s’expliquer par le fait que le 
cisaillement plus important favorise une conformation de chaîne étendue comme cela a été 
montré dans le cas du Nylon6 [Miri1]. Ceci a pour effet de réduire les capacités de 
cristallisation du PLA en conformation stable hélicoïdale. 
Enfin, il est a remarquer que l’augmentation du temps de séjour augmente le taux de 
cristallinité final : si le temps de séjour est doublé le taux de cristallinité du mélange passe de 
11% à 15.5%. Cet effet peut-être lié à une meilleure dispersion du PLLA dans la matrice PLA 
et par voie de conséquence à une plus grande efficacité nucléante des cristaux de PLLA. 
 
Il apparaît donc clairement que la nucléation est le stade qui contrôle la cristallisation du PLA. 
Deux hypothèses, illustrées sur la figure III.11, pour expliquer la cinétique de cristallisation 
lente du PLA sont alors envisageables : 

a) la vitesse de nucléation est très lente devant la vitesse de croissance (Fig III.11.a). 
b) la nucléation et la croissance sont rapides mais leurs plages de température respectives 

sont distinctes au point de n’autoriser la cristallisation que lors d’un refroidissement 
très lent (Fig III.11.b).  

 

  
Fig III.11.a : Vitesse de nucléation lente devant la 

vitesse de croissance 
Fig III.11.b : Plage de nucléation et plage de 

croissance séparées 
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 Afin d’éclaircir ce dernier point, un PLA 4042D extrudé durant 10 minutes à 160°C 
avec une vitesse de vis de 50 rpm sans être préalablement séché a été analysé par DSC. La 
figure III.12 sur laquelle sont représentés les thermogrammes obtenus lors de la première 
chauffe, du refroidissement suivant ainsi que celui de la seconde chauffe montrent un 
comportement différant du film de PLA4042D élaboré par extrusion gonflage. En effet, sur ce 
dernier, aucune cristallisation froide significative n’était observée durant la chauffe (Fig III.1) 
alors que pour le matériau extrudé une très importante cristallisation froide se produit vers 
120°C. Cela s’explique par le fait que le matériau n’ayant pas été préalablement séché, une 
hydrolyse s’est produite durant l’extrusion causant une diminution de la masse molaire du 
polymère [Peur1] ce qui pourrait faciliter sa  cristallisation. 
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Fig III.11 : thermogrammes obtenus pour le PLA 4042D extrudé 

 
Il est important de noter que, lors du refroidissement suivant la 1ère chauffe, aucun événement 
n’est observable alors que, lors de la 1ère chauffe, une cristallisation froide, signe d’une 
mobilité moléculaire suffisante pour permettre la cristallisation se produit vers 120°C. 
De plus lors de la 2nde chauffe une cristallisation froide survient également. Cela montre que 
des germes ont bien été nucléés durant le refroidissement mais à la température de nucléation 
les mobilités moléculaires du matériau n’étaient plus assez importantes pour permettre la 
cristallisation. La cristallisation n’intervient donc que lors de la seconde chauffe, lorsque la 
température permet une mobilité moléculaire suffisante pour cristalliser. 
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III.1.c) Etude du phénomène de fusions multiples 
 
 Finalement, le dernier point portant sur l’étude de la cristallisation de notre matériau 
qui sera discuté ici est l’observation, lors de l’analyse DSC d’échantillons cristallisés selon 
certaines conditions, d’un double pic de fusion comme le montre la figure III.13 où sont 
reportés les thermogrammes d’échantillons cristallisés depuis l’état solide à différentes 
températures. 
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Fig III.13 : thermogrammes d’échantillons cristallisés depuis l’état solide  

à différentes températures durant 12h 

  
 Il apparaît clairement sur cette figure que, pour des températures de cristallisation 
inférieures à 110°C, un double pic de fusion apparaît. Le même phénomène est observé dans 
le cas où le matériau est chauffé à différentes vitesses (cf fig III.14 qui montre deux 
températures de fusion pour les vitesses de chauffe inférieures à 4°C/min). 
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Fig III.14 : Température de fusion en fonction de la vitesse de chauffe 

 
 Plusieurs raisons peuvent être à l’origine de ce phénomène déjà observé dans d’autres 
polymères. La première hypothèse peut être le polymorphisme du matériau. En effet, il a été 

montré dans le cas du PLLA que la phase β avait un point de fusion de l’ordre de 170°C alors 

que la phase α avait un point de fusion de 180°C [Hoog1].  
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Fig III.15 : (a) Thermogramme DSC d’un échantillon de PLA présentant un phénomène de fusion 
mltiple, (b)&(c) clichés WAXS pris durant la chauffe 

et (d) évolution du profil d’intensité en fonction de la température  
 

Sur la figure III.15 sont reportés les clichés de diffraction par rayons X pris à 
différentes températures lors de la chauffe à 2 K/min d’un échantillon de PLA 4042D extrudé. 
Le cliché de diffraction X pris lors de la cristallisation froide à 120°C montre que le matériau 

a cristallisé sous forme α. Le second cliché, pris entre les deux pics de fusion, ne montre pas 
de différence avec le précédent. De plus, l’étude de ces mêmes échantillons par IRTF n’a 
montré aucune évolution des spectres, ce qui permet de conclure que nous ne sommes pas en 
présence d’un polymorphisme du matériau. 
  

La seconde interprétation possible est que ce double pic de fusion correspond à un 
phénomène de fusion-recristallisation du matériau comme déjà observé pour le PET, le PP, le 
PBT, le PEEK… [Swee1, Labo1, Yeh1, Blun1]. En effet, lors de la cristallisation à basse 
température et/ou à haute vitesse, de petits cristaux et/ou des cristaux défectueux sont formés 
au sein du matériau. Lors de la fusion, ces cristaux sont donc les premiers à fondre à une 
température de fusion très inférieure à la température de fusion thermodynamique ce qui leur 
permet de recristalliser sous forme de cristaux beaucoup plus robustes dont la fusion 
interviendra à plus haute température. Le résultat observé est donc la superposition de deux 
endothermes et d’un exotherme, le bilan étant globalement endothermique. L’absence 
d’exotherme signifie que la recristallisation est très partielle. 
Afin de vérifier si ce phénomène est responsable du double pic observé, l’évolution des 
thermogrammes à la chauffe d’un échantillon cristallisé à 105°C durant différentes durées a 

120°C 

155°C 
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été analysée. Ces derniers montrent deux régimes de cristallisation pour les temps courts et 
pour les temps longs. Les thermogrammes associés à ces deux régimes sont rapportés sur les 
figures III.16.a et III.16.b respectivement. 
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Fig III.16 : Thermogrammes DSC obtenus durant (a) le premier stade   

et (b) le second stade  de la cristallisation (Tc  = 105°C) 
 
 La figure III.16.a montre que, dans le premier régime de cristallisation, l’aire totale de 
l’endotherme augmente avec le temps de cristallisation. Cela témoigne d’une augmentation du 
taux de cristallinité qui passe de 0% à 40% après 2h de cristallisation. Il est à noter que quel 
que soit le temps de cristallisation, à cette température, on observe toujours un double pic de 
fusion dont l’intensité augmente avec le temps mais dont la forme évolue peu. Ces 
observations sont cohérentes avec le phénomène de fusion-recristallisation ; en effet on peut 
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penser qu’a 105°C, les cristaux formés sont défectueux et/ou de petite taille du fait de la  
température de cristallisation relativement basse. Ces derniers auront donc l’opportunité de 
recristalliser en cristaux plus épais et/ou plus résistants donnant un double pic de fusion.  
Dans le second régime, dont les thermogrammes sont représentés sur la figure III.16.b, le taux 
de cristallinité est constant et égal à 40%. Durant cette phase de cristallisation, l’énergie 
fournie au matériau ne va donc plus être utilisée dans le  but de former et faire croitre des 
cristaux, le taux maximal de cristallinité étant atteint, celle-ci va alors servir à perfectionner 
les cristaux existants. 
Lors de cette étape ‘‘stationnaire ’’, d’un point de vue du taux de cristallinité, on observe 
d’une part une augmentation de la température du premier pic de fusion et d’autre part une 
diminution de l’amplitude du creux entre les deux pics de fusion. Le décalage vers les plus 
hautes températures du premier pic de fusion montre qu’il y a moins de petits cristaux et/ou 
de cristaux imparfaits. La diminution de l’amplitude du creux entre les deux pics de 
cristallisation s’explique quant a elle par le fait que l’exotherme relatif à la recristallisation est 
moins important. En effet, étant donné que durant cette seconde étape de cristallisation les 
cristaux se sont perfectionnés, il y a donc moins de cristaux imparfaits et/ou petits 
susceptibles de recristalliser.  
Le phénomène de double pic de fusion observé dans notre cas lors de la chauffe en DSC 
d’échantillons cristallisés selon certaines conditions peut donc s’expliquer par un phénomène 
de fusion-recristallisation. 
  

III.1.d) Etude du vieillissement du PLA 
 
Cette partie est consacrée à l’étude de l’évolution de la structure et des propriétés 

viscoélastiques et thermiques du PLA induites par le vieillissement physique. L’influence de 
ce phénomène sur les propriétés mécaniques sera discutée plus en détail dans le chapitre IV.2.  
 
Concernant les propriétés thermiques, les thermogrammes obtenus pour un échantillon vieilli 
60h à 50°C et un échantillon non vieilli sont reportés sur la figure III.17. 
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Fig III.17 : Thermogrammes DSC d’un échantillon de PLA non vieilli et vieilli 

 
Un pic endothermique apparaît clairement au passage de la transition vitreuse sur le 
thermogramme de l’échantillon vieilli. Cet endotherme est caractéristique du vieillissement du 
matériau et s’accompagne d’une augmentation de la température de transition vitreuse 
d’environ 5°C par rapport au matériau non vieilli. C’est un phénomène cinétique traduisant 
une évolution de la phase amorphe vers un état plus stable [Wund1]. De manière plus 
surprenante, une augmentation des aires des pics de fusion et de cristallisation est également 
observée, même si la différence entre les aires respectives des deux pics reste nulle, indiquant 
que le matériau est toujours initialement amorphe. Cette augmentation de l’aire de 
cristallisation est en accord avec les résultats de Pan et al. [Pan1] qui ont observé, pour un 
PLLA, que le vieillissement accélérait la cinétique de cristallisation, bien que ce processus ait 
lieu au dessus de Tg. Le même phénomène est donc observé dans le cas d’un copolymère 
PDLLA, probablement grâce à la formation de domaines localement ordonnés comme l’ont 
proposé les précédents auteurs. 
 
Dans notre étude, le vieillissement du matériau a été effectué à une température de 50°C. La 
cinétique du phénomène, caractérisée par DSC, est reportée sur la figure III.18, sur laquelle 
figurent les valeurs de l’aire du pic endothermique en fonction du temps de vieillissement. 
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Fig III.18 : Aire du pic endothermique en fonction du temps de vieillissement 

 
 La cinétique obtenue est classique et suit une loi de type Kohlrausch Watts Williams 
(KWW), et, comme le montre cette figure, le vieillissement du matériau est significatif après 
60h à 50°C. 
 

Le suivi in-situ en diffraction des rayons X  aux grands angles d’un échantillon vieilli à 
50°C durant 60h (Fig III.19) montre qu’aucune évolution du profil d’intensité n’est observée 
ce qui indique que la structure du matériau, complètement amorphe, n’a pas subie de 
modifications détectable par cette technique. En particulier, la diffraction des rayons X ne 
permet pas de mettre en évidence la formation des domaines localement ordonnés, 
précédemment proposés comme étant à l’origine de l’augmentation de la cinétique de 
cristallisation du PLA.  
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Fig III.19 : Profils d’intensité intégrées d’un PLA vieilli 60h à 50°C et d’un PLA non vieilli 

 
L’évolution structurale induite par le vieillissement se caractérise donc par des 

mouvements localisés, probablement de type conformationnels, qui n’engendrent pas de 
modifications à grande échelle de la structure du matériau. 

 
Le matériau a ensuite été caractérisé en DMA. Les résultats obtenus, présentés sur la 

figure III.20, sont comparés à ceux obtenus pour un échantillon non vieilli. 
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Fig III.20 : Propriétés viscoélastiques du PLA vieilli et non vieilli 

 
Il apparaît que le comportement visco-élastique dans la gamme de température où le 

matériau est vitreux est légèrement modifié, alors qu’aucune différence n’apparaît dans le 
domaine caoutchoutique. Cela semble montrer que lorsque le matériau est porté à une 
température supérieure à sa température de transition vitreuse, le passé thermique de 
l’échantillon est effacé. En particulier, aucune influence d’éventuels domaines ordonnés ne 
peut être mise en évidence ici.  
En outre, on peut noter que le module de conservation E’ du matériau vieilli est supérieur 
d’environ 30%  à celui d’un matériau non vieilli, soit 2.18 GPa pour un matériau non vieilli 
contre 2.85 GPa pour un matériau vieilli. Ce résultat peut s’expliquer par le fait que durant le 
vieillissement le matériau évolue vers un état thermodynamiquement plus stable et plus 
compact qui induit la création d’interactions plus favorables entre les chaînes.  
L’évolution avec la température du module de perte E’’ est également affectée par le 

vieillissement. En effet, le pic de E’’ caractéristique de la relaxation principale α, voit son 
amorçage retardé et son amplitude réduite pour le PLA vieilli. Compte tenu que les mobilités 
moléculaires activées aux températures basses correspondent aux segments de chaînes ayant 
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les temps de relaxation les plus courts, cette observation indique que ces derniers ont été 
bloqués par le vieillissement.  
Nous pouvons également noter que l’aire de la « bosse » de E’’, liée à l’énergie nécessaire 
pour activer les mobilités moléculaires au sein du matériau, est différente suivant les 
matériaux. Il semble donc que les mobilités moléculaires au sein du matériau vieilli sont plus 
facilement activables que celles au sein du matériau rajeuni. Dans leurs travaux sur les 
phénomènes de mobilité moléculaire [Davi1], Laurent David et ses collaborateurs ont montré 
que la coopérativité augmentait avec la diminution du désordre et donc que l’énergie 
nécessaire à l’activation des mobilités moléculaires d’un matériau diminuait avec 
l’augmentation de l’ordre de celui-ci ce qui est en accord avec le résultat précédent. 
 
Le vieillissement entraine donc des modifications locales de la structure qui, comme il en sera 
discuté plus tard, influencent significativement les propriétés mécaniques du matériau. 
 
 

III.2) Influence du taux de D-isomère sur la structure et les propriétés 
du PDLLA  

 
La seconde partie de ce chapitre sera consacrée à l’étude de l’influence du taux de 

conformère D sur les propriétés du polymère, cette étude se limitant au cas des copolymères 
PDLLA statistiques. Comme il a été détaillé dans le premier chapitre, de nombreux travaux 
ont déjà montré que le taux de D-isomère du matériau a une forte influence sur ses propriétés. 
Néanmoins, il n’existe à l’heure actuelle aucune étude ayant établi une corrélation directe 
entre la structure du matériau et ses propriétés. De plus, aucun des travaux effectués n’a 
permis de valider l’hypothèse avancée par Urayama et al. selon laquelle les chaînes 
macromoléculaires constituant la phase amorphe d’un matériau riche en L-isomère peuvent 
adopter sur de courtes distances une conformation hélicoïdale (cf Chap I.3). 
Afin d’apporter de nouveaux éléments de compréhension à ce sujet, les propriétés ainsi que la 
structure de PDLLA avec de compositions différentes en comonomère ont été étudiées 
comparativement. 
 
Dans la suite de la discussion, la teneur en comonomère du matériau sera exprimée par 
l’excès d’énantiomère L (%ee) défini par : 

 

%ee = 
][][

][][

DL

DL

+
−

 (eq3) 

 
où [L] et [D] représentent les concentrations molaires en L-isomère et D-isomère 
respectivement. 
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III.2.a) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés thermomécaniques 
 
 Sur la figure III.21.a est reportée l’évolution de la température de transition vitreuse en 
fonction de l’excès d’énantiomère pour nos matériaux ainsi que certains résultats de la 
littérature. 
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Fig III.21 : Evolution (a) de la température de transition vitreuse et (b) de la température  
de relaxation principale α  en fonction de l’excès d’énantiomère 

 
La diminution de la Tg avec l’augmentation du taux de D-isomère (i.e. la diminution de %ee) 
est en accord avec les résultats rapportés par Urayama et al. Néanmoins, une différence 
significative entre les valeurs obtenues est observée; en effet, alors que la diminution de Tg 
pour nos matériaux est de l’ordre de 8°C, elle est de 15°C voire plus pour ceux d’Urayama. 
Cela s’explique, d’une part par la différence des modes de synthèses utilisés (catalyseur, 
lactides…) qui contrôlent la stéréorégularité de la chaîne et, d’autre part, par la différence 
entre les masses molaires des matériaux.  
Le même comportement est observé concernant l’évolution de la température de relaxation 

principale α avec le taux de comonomère comme l’illustre la figure III.21.b sur laquelle est 

reportée l’évolution de la température prise au maximum du pic de tanδ en fonction de l’excès 
d’énantiomère. Une différence d’environ 7°C de la température de relaxation principale est 

observée entre le PLA98 et le PLA50 pour lesquels la Tα vaut respectivement 65°C et 57°C. 
 
Les propriétés mécaniques à température ambiante, obtenues en DMA, pour les différents 
matériaux sont rapportées sur la figure III.22.a. Aucun effet de la composition ne peut ici être 
mis en évidence puisque le module de conservation a une valeur d’environ 1.5 GPa quelle que 
soit la composition en comonomère. Ce dernier point est en accord avec les résultats de la 
littérature où aucune variation significative du module d’Young n’est observée lors d’essais 
de traction monotones [Uray1]. Cela peut s’expliquer par le fait qu’à température ambiante les 
différents PLA sont à l’état vitreux et que toutes les chaînes sont alors rigides. 
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Fig III.22 : Evolution du module de conservation E’ en fonction du taux de D-isomère 
(a) à T = 25°C  et (b) à T = 70°C  

  
 Concernant les propriétés du matériau au dessus de Tg, soit 70°C (Fig III.22.b), une 
légère diminution du module de conservation est observée avec l’augmentation du taux de     
D-isomère, celui-ci diminuant de 4 MPa pour le PLA 98 à environ 1MPa pour le PLA50. Bien 
que mineure, cette variation témoigne d’une évolution de la structure des différents matériaux 
et peut s’expliquer par une évolution de la masse entre enchevêtrements et/ou une plus grande 
rigidité des chaînes du matériau dont le taux de D-isomère est faible.  
 
Les différents matériaux ont aussi été analysés à l’état fondu par visco-élasticimétrie. 
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Fig III.23 : Evolution (a) du module de conservation et (b) du module de perte 
 en fonction du taux de D-isomère à T = 200°C 

 
 Les résultats obtenus à 200°C (Fig III.23 a&b), c'est-à-dire largement au dessus de Tg, 
indiquent qu’à cette température, le taux de D-isomère influence significativement les valeurs 
des modules de conservation et de perte : on observe une chute d’environ une décade avec 
l’augmentation du taux de comonomère de 2% à 6%, puis un plafonnement de la valeur des 2 
modules pour des taux de D-isomères supérieurs à 6%. Les travaux de Wu et al. [Wu1-4] 
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permettent de comprendre ce comportement par le fait que l’augmentation du taux de 

comonomère entraine une diminution du ∞C du PDLLA. Ce rayon caractéristique ∞C  est relié 

à la masse entre enchevêtrements Me via l’équation : 
 

Me = 3Mv ∞C ² 

 
où Mv représente la masse molaire d’une unité monomère. 
 
L’augmentation du taux de D-isomère entraîne donc une diminution de la masse entre 
enchevêtrements du matériau comme les résultats de DMA obtenus à 70°C le suggéraient.  
 
Les résultats précédemment exposés montrent comment la composition du matériau influe sur 
ses propriétés thermomécaniques sans pour autant apporter des réponses claires quant aux 
modifications structurales associées. 
 

III.2.b) Influence du taux de D-isomère sur la structure du PLA 
 
Afin de définir la « structure » de nos matériaux, ou autrement dit caractériser les 

arrangements locaux pouvant exister dans la phase amorphe, ces derniers ont été étudiés par 
diffraction des rayons X aux grands angles afin d’analyser le halo diffus, caractéristique de 
l’arrangement moléculaire dans la phase amorphe. 
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Fig III.24 : Profils d’intensité normalisée des différents matériaux 

 
Les profils d’intensité normalisée, rapportés sur la figure III.24, sont obtenus par 

intégration azimutale des clichés de diffraction 2D. Même si l’allure globale des profils est 

λ = 1.54Å 
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semblable, de légères variations sont observées dans la gamme angulaire 15 < 2θ < 20°. En 
particulier, un épaulement est mis en exergue avec l’augmentation du taux de comonomère. 
Ce dernier témoigne d’une évolution structurale même si aucune attribution ne peut être faite 
à ce stade de l’étude sans une analyse plus développée. 

 
Les profils ont été déconvolués comme illustré sur la figure III.25, sur laquelle est présentée la 
déconvolution du profil d’intensité intégrée obtenu pour le PLA 96. 
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Fig III.25 : Déconvolution du profil d’intensité intégrée du PLA96 

 

 Deux halos de diffusion peuvent être distingués : un premier, très intense à 2θ ≈  5°, et 

un second à 2θ ≈  10.5°. Par ailleurs, une analyse plus fine du premier halo montre que celui-

ci n’est pas symétrique, un léger épaulement est visible aux alentour de 2θ ≈  7°. Partant de 
ces observations, les profils d’intensités intégrées ont donc été déconvolués à l’aide de trois 
fonctions centrées sur les  valeurs indiquées précédemment.  
 
L’analyse des profils d’intensité obtenus, qui rendent compte de la structure du matériau, est 
basée sur la loi de Bragg : 
 

2dsinθ θ θ θ = nλλλλ    
 

où d est la distance inter-réticulaire, θ l’angle de Bragg, n l’ordre de la réflexion et λ la 

longueur d’onde utilisée. 

L’intensité observée à un angle 2θ donné peut donc être vue comme le nombre de segments à 
une distance d les uns des autres au sein du matériau. Ainsi, un profil d’intensité gaussien peut 

λ = 0.51 Å 
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donc être vu comme une distribution de distances inter-chaînes autour d’une distance 
moyenne qui correspond à la position du maximum d’intensité observé. 
Afin de vérifier que les différentes contributions ainsi établies rendent bien compte d’un état 
amorphe, où la taille des domaines cohérents doit être nécessairement petite, nous avons 
utilisé la loi de Debye-Scherrer : 

)cos(θ
λτ

×
×=

H

k
 

 

où τ représente la taille du domaine cohérent, k un facteur correctif dû à l’instrumentation, H 

la largeur à mi-hauteur du pic considéré et θ l’angle de Bragg. 
 
On peut tout d’abord conclure que la déconvolution du profil d’intensité d’un PLA amorphe 
nécessitant 3 fonctions, il existe 3 distances moyennes préférentielles au sein matériau. 
L’existence de plusieurs contributions pour le halo de diffusion d’un polymère amorphe, a 
déjà été rapporté et étudié sur d’autres polymères comme le PS [Weck1, Mitc1] ou le PMMA 
[Wind1, Flou1]. Pour le PS par exemple, deux pics clairement distincts sont mis en évidence 
sur le profil d’intensité intégré du polymère comme l’illustre la figure III.26 qui représente la 
déconvolution du profil d’intensité intégré d’un échantillon de PS amorphe. Weck et al. ont 

montré, pour ce matériau, que le pic centré à 2θ ≈  10° correspond à un ordre inter-chaînes 

(ordre transverse) alors que le second centré à 2θ ≈  20° est lié à un ordre intra-chaine (ordre 
longitudinal), correspondant aux distances entre les groupes latéraux phényles le long de la 
chaîne. Pour démontrer l’existence d’ordres inter et intra-moléculaires dans le cas du PMMA, 
Wind et al. ont fait varier la longueur du groupe latéral par le biais de modifications 
chimiques et ont observé un déplacement du premier pic caractéristique de l’ordre transverse 
alors que le second pic, relatif à l’ordre longitudinal, restait à la même position.  
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Fig III.26 : Profil d’intensité d’un échantillon de Polystyrène 
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 Dans notre étude, une autre démarche a été développée. Un échantillon de PS 

atactique, étiré à une température de 120°C d’une déformation nominale ε = 300 % afin 
d’orienter les chaînes macromoléculaires selon l’axe de sollicitation, a été analysé par WAXS. 
Les résultats obtenus sont présentés sur les figures III.27.a, sur laquelle est présenté le cliché 
de diffraction obtenu pour cet échantillon, et III.27.b, où sont présentés les profils d’intensités 

azimutaux obtenus pour les pics situés à 2θ ≈  10°et 2θ ≈  20°. 
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(a) (b) 
Fig III.27 : (a) cliché de diffraction d’un échantillon de PS étiré  et (b) profils d’intensité azimutaux associés  

(l’axe de sollicitation est horizontal) 
 

La figure III.27.b montre que les maximums d’intensité observés pour chaque pic sont 
opposés et décalés d’un angle de 90°. En effet, les maximums d’intensités pour le premier pic 

(2θ ≈  10°) apparaissent en position équatoriale alors que ceux du second pic (2θ ≈  20°) sont 
en position méridienne (i.e. selon l’axe de sollicitation).  
Comme l’illustre le schéma simplifié de la figure III.28, cela montre que le pic situé vers      

2θ ≈  10° correspond à un ordre transverse alors que celui situé à 2θ ≈  20° correspond à un 
ordre longitudinal.  
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Fig III.28 : schéma illustrant l’arrangement moléculaire d’un échantillon de PS et cliché de diffraction X associé 

 
Ces résultats, en accord avec ceux de Mitchell et al., valident la méthode proposée qui 

a été appliquée au PLA. Un échantillon de PLA96 a été déformé de 300% à 70°C afin 
d’orienter les chaînes macromoléculaires selon l’axe de sollicitation. Le cliché de diffraction 
obtenu, ainsi que les profils d’intensité extraits perpendiculairement et parallèlement à l’axe 
de sollicitation, sont présentés sur les Figures III.29.a et III.29.b respectivement. 
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Fig III.29 : (a) cliché de diffraction et (b) profils d’intensité azimutaux  
d’un échantillon de PLA96 étiré de 300% à 70°C 

Le cliché de diffraction montre, comme dans le cas du PS, des maximums d’intensité 
équatoriaux et méridiens. Le graphe représentant les profils d’intensité obtenus 
perpendiculairement et parallèlement à l’axe de sollicitation (Fig III.29.b) montre que : 

• perpendiculairement à l’axe de sollicitation seuls les deux premiers pics constituant le 
halo amorphe du PLA sont présents. 

2θ = 5° 

2θ = 11° 



 113 

• parallèlement à l’axe de traction on observe uniquement le dernier pic. 
  
Ces résultats démontrent l’existence d’un ordre longitudinal dans le PLA attribuable, par 
analogie avec le PS, à la distribution périodique des groupes méthyles le long de la chaine et 
un ordre transverse, qui contrairement au cas du PS est bimodal dans le cas du PLA. 
L’existence de deux distances de corrélation inter-chaînes a déjà été rapportée par Murthy et 
al. pour le PET [Murt1-2]. 
 
Afin de quantifier ces distances et tenter de les associer à des éléments topologiques du 
matériau, les fonctions de distribution de paires (FDP) ont été calculées à partir des profils 
d’intensité à l’aide du logiciel PDFGetX2® [Qiu1]. 
 

 
Fig III.30 : Fonction de distribution de paires des différents PLA 

 
Les fonctions de corrélation de paires, rapportées sur la figure III.30, ne montrent 

qu’une faible évolution avec la variation du taux de D-isomère dans le matériau, et de manière 
plus surprenante, ces dernières ne font pas apparaître l’existence de deux distances 
préférentielles inter-chaînes comme les profils de diffraction déconvolués le suggéraient. 
L’observation d’une seule distance caractéristique pour l’ordre transverse trouve son 
explication dans le fait que ces fonctions ont été obtenues par traitement de l’ensemble du 
signal. Le résultat obtenu est donc celui d’une moyenne des deux distances existantes 
supposées précédemment pour l’ordre transverse.  
 

La transformée de Fourier (TF) ayant la propriété de linéarité, c'est-à-dire que TF(α.A+β.B) = 

α.TF(A) + β.TF(B), il est donc possible de calculer la fonction de distribution de paires pour 
chaque composante identifiée du profil d’intensité du matériau amorphe (voir Fig III.25). 
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Fig III.31 : fonctions de distribution de paires obtenues (a) à partir du signal total et (b) à partir des 1er et 2nd pics 

 
Les résultats de ce calcul pour le PLA 92.5 sont présentés sur la figure III.31a qui 

montre la FDP du signal expérimental total, ainsi que sur la figure III.31.b qui représente la 
FDP des 1er et 2nd  pics ainsi que la somme des deux contributions. 
Tout d’abord, on note un bon accord entre la FDP obtenue à partir du spectre total et celle 
correspondant à la somme des contributions de chaque composante. De plus, les FDP de 
chaque pic sont associées chacune à une distance particulière à savoir, environ 6.4 Å pour le 

pic situé à 2θ ≈  15° et environ 5.1Å pour le pic situé à 2θ ≈  22°, la somme de ces deux 
contributions donnant bien une distance moyenne d’environ 6 Å comme trouvé 
précédemment.  
Le même traitement effectué pour chaque matériau indique que l’augmentation du taux de   
D-isomère entraine l’augmentation de probabilité des paires distantes de 6.4Å et 
parallèlement diminue la probabilité des paires à 5.1 Å.  
 
La même tendance est observée si l’on compare l’évolution de l’aire relative de chaque pic, 
calculée directement à partir des profils d’intensité, en fonction du taux de D-isomère. 

Traitement du signal 1 
Traitement du signal 2 
Somme des deux traitements 
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Comme le montre la figure III.32, l’aire relative du 1er pic augmente avec le taux de             
D-isomère tandis que celle du second pic diminue, indiquant que le nombre de segments 
moléculaires distants de 6.4Å augmente alors que le nombre de segments distants de 5.1Å 
diminue. Au contraire, l’aire relative du 3ème pic, correspondant à l’ordre longitudinal, ne 
varie quasiment pas avec le taux de D-isomère : en effet, ni la distance entre groupe latéraux 
ni leur nombre ne dépendent de la composition. 
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Fig III.32 : Evolution des aires relatives en fonction de l’excès d’énantiomère 

 
 

III.2.c) Interprétation des résultats 
 

A partir de ces résultats, nous avons tenté de corréler ces distances préférentielles à des 
éléments structuraux. L’analyse exposée ici s’appuie sur les structures cristallines du 
matériau. Elle s’inspire des travaux de Wilkes et al. sur le Poly(4-méthylpentene1) [Wilk1]. 
La motivation de cette analyse se trouve dans le fait que le cristal est la forme physique la 
plus stable du matériau, et qu’il est par conséquent légitime d’envisager que, dans l’état 
amorphe, les macromolécules ne sont pas très éloignées de leur « configuration stable » dans 
le cristal. Il est cependant très important de garder à l’esprit que l’état amorphe est un état 
pour lequel il n’existe pas d’ordre à longue distance, contrairement a l’état cristallin, et que la 
discussion qui suit concerne seulement de petits domaines impliquant quelques segments de 
chaînes. Typiquement, le raisonnement porte sur l’arrangement de deux segments de chaînes 
adjacents. 
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Comme discuté dans l’étude bibliographique, le PLA peut cristalliser sous 4 formes 

cristallines : α, β, γ et la forme stéréo-complexe. La forme γ étant une forme obtenue 
uniquement par croissance épitaxiale, elle ne sera pas prise en considération ici. Les 
arrangements hélicoïdaux des chaînes dans les trois formes cristallines restantes sont 
différents, comme l’illustrent les figures III.33.a/b/c. Néanmoins, le calcul des distances entre 
deux chaînes proches voisines révèle que : 

� dans les structures α et β, cette distance est de 6.1Å 
� dans la structure stéréo-complexe, elle est de 4.9 Å 

 

 
 

 
(a) (b) (c) 

Fig III.33 : Représentation des formes cristallines (a) α, (b) β et (c) stéréo-complexe du PLA 

 
 Les deux distances inter-chaînes caractéristiques de la phase amorphe du PLA, à 
savoir 5.1 Å et 6.4Å, sont comparables aux distances inter-chaînes observées dans les 
différentes phases cristallines. Cette similitude laisse penser que, dans la phase amorphe, les 
chaînes peuvent localement adopter des arrangements proches de ceux rencontrés dans le 
cristal comme le schématise la figure III.34.  
 

 

  

Fig III.34 : Représentation schématique des arrangements de chaînes rencontrés  
dans les différentes phases cristallines du PLA 

 
Néanmoins, une condition nécessaire à la validité de la proposition précédente est que, à l’état 
amorphe, les chaînes macromoléculaires conservent totalement ou partiellement une 
conformation hélicoïdale. Cette hypothèse est plus que vraisemblable compte tenu que la 
conformation hélicoïdale est la conformation stable adoptée par toutes les formes cristallines, 
seul le type d’hélice change. On peut citer à titre d’analogie le polypropylène, qui adopte une 
hélice 31 dans toutes les formes cristallines, pour lequel il a été montré que les chaînes 
amorphes adoptent sur de faibles longueurs une conformation hélicoïdale qui persiste à l’état 
fondu [Khaf1, Lian1]. De plus, comme il le sera montré dans le chapitre IV, le PLA cristallise 
lors d’une déformation uni-axiale. Or, il apparaît difficile pour des chaînes en conformation 
planaire, de pouvoir adopter une conformation hélicoïdale lorsqu’elles sont soumises à un 
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étirage. Il est donc vraisemblable que les chaînes adoptent initialement une conformation 
hélicoïdale, au moins sur quelques segments de chaîne, au sein de la phase amorphe.  
 

III.2.d) Relations structure-propriétés 
 

Les résultats exposés ici et dans le chapitre II s’accordent à montrer que 
l’augmentation du taux de D-isomère entraine une diminution de la Tg. Parallèlement, notre 
étude a montré que l’augmentation du taux de D-isomère diminue le nombre de segments de 
chaînes distants de 5.1 Å et augmente le nombre de chaînes distants de 6.4 Å. Cette 
augmentation de la distance moyenne inter-chaîne entraine nécessairement une forte 
diminution des interactions inter-chaînes, principalement de type van-der Walls, et par voie de 
conséquence facilite la mobilité moléculaire. 
Cette dépendance entre la mobilité et les arrangements locaux est parfaitement établie par la 
corrélation entre l’aire relative du premier pic et la température de transition vitreuse observée 
pour les différents PLA comme le montre la figure III.35. Sur cette figure sont également 
rapportées les données relatives aux échantillons de PLA étirés. 
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Fig III.35 : Evolution de la température de transition vitreuse en fonction de l’aire relative du 1er pic 

 
 

Même si des éléments pertinents nous ont permis de proposer un modèle structural 
cohérent du PLA amorphe, ce dernier demande à être vérifié. En particulier, des simulations 
en dynamique moléculaire pourraient permettre de corréler nos conclusions quant à 
l’influence du taux de D-isomère sur la structure et les propriétés de la phase amorphe du 
PLA. 

 



 118 

III.2.e) Influence du taux de D-isomère sur l’évolution structurale lors d’une 
sollicitation uni-axiale 

 
Finalement, nous nous sommes intéressés à l’influence du taux de D-isomère sur les 

propriétés de cristallisation induite par déformation du PLA. En effet, les polyesters 
initialement amorphes étirés à une température supérieure à Tg sont connus pour cristalliser 
par étirage. Or, bien qu’il ait été largement montré dans la littérature que le taux de D-isomère 
influençait fortement la cinétique de cristallisation thermique du matériau, aucune étude ne 
porte sur l’influence du taux de D-isomère sur la cinétique de cristallisation induite 
mécaniquement du matériau. 
 

L’évolution structurale des différents matériaux de notre étude a été suivie lors d’un 
étirage dans des conditions favorables à une cristallisation induite, à savoir, une température 
d’étirage de 75°C et une vitesse de déformation initiale de 0.01s-1.  
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Fig III.36 Courbes contrainte vraie – déformation nominale  

obtenues pour les différents PLA à Td = 70°C 
 
 
N.B. Les contraintes vraies reportées ici ont été recalculées à partir de la force et de la 

section dans l’hypothèse d’une déformation à volume constant. 

 
Les courbes contrainte vraie - déformation nominale présentées sur la figure III.36 indiquent 
que le taux de D-isomère modifie significativement le comportement mécanique du matériau.  

En effet, on observe pour les PLA 98 à 94 un durcissement structural de pente dσ/dε qui 
diminue avec l’augmentation du taux de D-isomère. Au contraire, pour les PLA 50 & 75 
aucune consolidation n’apparaît. La contrainte d’étirage diminue même légèrement aux 
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grands taux de déformation. Le PLA 92 montre un comportement intermédiaire, la 
consolidation observée étant très faible en fin d’étirage. 
Le stade de consolidation est généralement lié à la formation d’une phase cristalline au sein 
du matériau. Afin de vérifier et de quantifier ce phénomène, l’évolution du taux de 
cristallinité a été calculée en fonction du taux de déformation (Fig III.37) pour les PLA98, 92, 
75 & 50 
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Fig III.37 : Evolution du taux de cristallinité en fonction de la déformation nominale  

pour les PLA 98, 92, 75 & 50 

 
La figure III.37 montre que le durcissement observé ou pas sur les courbes précédentes 
correspond bien à la présence ou l’absence d’une cristallisation induite par étirage. De plus, le 
durcissement très marqué pour le PLA98 correspond à une cristallinité induite plus élevée qui 
rigidifie plus fortement ce matériau que les autres matériaux de la série. Le PLA92, pour 
lequel un très faible durcissement est observé, semble être le matériau dont le taux de           
D-isomère est la limite permettant une cristallisation sous étirage. Cette constatation est 
semblable à celle rapportée par différents travaux concernant la relation entre le taux de 
cristallinité maximal et la concentration en D-isomère dans le cas de la cristallisation 
thermique du PLA. 
Par contre, alors qu’il a été montré que l’augmentation du taux de D-isomère ralentit 
significativement la vitesse de cristallisation thermique, il apparaît ici que ce taux n’influence 
pas de façon significative la cinétique de cristallisation induite par étirage, qui dans chaque 
cas débute vers 200% de déformation pour atteindre son maximum aux alentours de 300%. 
Cela s’explique par le fait que la cristallisation induite par étirage est considérablement 
accélérée par le phénomène d’orientation moléculaire, comme cela a été démontré dans le cas 
du PET [Lape1-2]. 
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Concernant les PLA50 & 75, la structure finale correspond à celle d’un matériau purement 
amorphe comme le montrent les profils de diffraction RX de la figure III.38 enregistrés durant 
la déformation du PLA50. 
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Fig III.38 : Profils d’intensité intégrée obtenus pour le PLA50 déformé de différents taux 

 
Cette figure apporte également une validation de l’hypothèse du chapitre II concernant 

l’invariance globale de la phase amorphe d’un matériau en cours d’étirage. En effet, bien que 
l’échantillon de PLA50 soit déformé d’environ 400%, son profil d’intensité intégré est 
identique à celui d’un matériau isotrope. 
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CCCooonnnccclll uuusssiii ooonnnsss   ddduuu   ccchhhaaapppiii ttt rrr eee   

 

� La cinétique de cristallisation du PLA4042D est lente. D’une part, à cause du taux de 

comonomère de ce matériau, et d’autre part, à cause du fait que la zone de 

température pour laquelle la nucléation et la croissance se produisent simultanément 

est très réduite. 

�  Le PLA4042D cristallise généralement sous forme α la morphologie induite étant 

sphérolitique. 

� Le phénomène de fusion-cristallisation est à l’origine de l’apparition de doubles pics 

de fusion sur les thermogrammes, i.e. pour des températures de cristallisation faibles, 

les cristaux formés sont défectueux. 

� Le vieillissement du PLA4042D entraine une réorganisation du matériau qui tend à 

diminuer son désordre et ainsi augmenter la taille des domaines de coopérativité. 

� Le taux de comonomère a une forte influence sur les propriétés de matériaux, plus 

particulièrement sur sa température de transition vitreuse. 

� Il existe un ordre longitudinal ainsi qu’un ordre transverse dans le matériau. 

���   L’ordre transverse au sein du matériau fait apparaître deux distances préférentielles 

inter-chaînes.   

� La structure du matériau (en termes d’arrangements locaux) évolue avec le taux de 

comonomère. 

���   Il existe une corrélation entre la température de transition vitreuse et les distances 

inter-chaînes.   

���   Le taux de D-isomère n’influence pas la cinétique de la cristallisation induite par 

déformation mais uniquement le taux de cristallinité maximal.   

���   Un taux de D-isomère de 8% semble être la limite à partir de laquelle plus aucune 

cristallisation n’est possible.   
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Chapitre IV : Structuration du PLA induite par 

déformation uniaxiale  

 

IV.1 ) Déformation du PLA amorphe à T>Tg 
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IV.1.a) Etude des propriétés mécaniques 

 
Ce chapitre est consacré à l’étude des propriétés mécaniques du PLA initialement 

amorphe et à l’évolution structurale associée lorsque celui-ci est étiré à des températures 
supérieures à sa température de transition vitreuse (i.e. 60°C). Comme il en a été discuté au 
chapitre III.1, le PLA utilisé dans cette étude a une cinétique de cristallisation thermique très 
lente, en particulier aux températures utilisées lors des essais mécaniques. Compte tenu que 
les expériences durent au maximum une dizaine de minutes, la cristallisation induite 
thermiquement est a priori inopérante. 
Sur la figure IV.1.a sont rapportées les courbes contrainte-déformation nominales en fonction 
de la température d’étirage. Dans la plage 70°C-90°C, le matériau se comporte tout d’abord 
comme un caoutchouc puis présente un stade de durcissement. Ce phénomène de 
consolidation est commun aux polyesters initialement amorphes lorsqu’ils sont étirés au 
dessus de leur température de transition vitreuse. Il est généralement associé à un phénomène 
de cristallisation induite par étirage comme il en sera discuté dans la suite de ce chapitre.  

La pente dσ/dε du durcissement structural est également dépendante de la température de 
déformation : plus la température d’étirage est faible, plus le durcissement structural est 
marqué. De plus, la déformation nominale à partir de laquelle débute le stade de durcissement 
est d’environ 200% à une température d’étirage de 70°C, et de 300% pour les températures 
d’étirage de 80°C et 90°C. Ceci laisse penser que la cinétique du processus de structuration 
durant la déformation évolue avec la température. Pour Tétirage (Td) = 100°C, aucun 
durcissement ne se produit dans la gamme de déformation analysée. De plus, à cette 
température d’étirage, la déformation de l’échantillon n’est pas homogène comme l’ont déjà 
rapporté Mahendrasingam et al. lors de la déformation du PLA à une vitesse de 4s-1 à cette 
même température. Il s’est avéré, grâce au suivi par diffraction des rayons X qu’aucune 
cristallisation induite n’avait lieu à 100°C. 
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Fig IV.1.a : Courbes contrainte-déformation 

nominales obtenues lors de l’étirage du PLA à T>Tg 
Fig.IV.I.b : Courbes contrainte-déformation vraies 

obtenues lors de l’étirage du PLA à T>Tg 
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Afin d’obtenir une meilleure caractérisation du comportement mécanique du matériau, les 
courbes contrainte vraie – déformation vraie ont été déterminées à l’aide du système 
vidéotraction®. Les résultats, présentés sur la figure IV.I.b, confirment ceux obtenus 
précédemment, en particulier le durcissement débute à une déformation plus faible à            
Td = 70°C qu’à Td = 80°C et Td = 90°C. Il ressort que la structuration induite par 
déformation, et à l’origine du durcissement, est plus précoce à 70°C. 
 

IV.1.b) Etude ex-situ de l’évolution structurale induite lors de la 
déformation 

 

Afin de mettre en relation les propriétés mécaniques avec la structuration du PLA, une 
étude par diffraction des rayons X ex-situ a été réalisée sur des échantillons préalablement 
déformés à une vitesse de 0.04 s-1 puis trempés à température ambiante afin de figer la 
structure induite durant l’essai. Il a tout d’abord été vérifié que la structure induite lors de la 
déformation possédait une symétrie cylindrique selon l’axe de sollicitation comme l’illustre la 
figure IV.1.2 où sont représentés les clichés WAXS ainsi que profils d’intensités intégrées 
enregistrés selon la face, la tranche et également suivant la longueur d’un échantillon de PLA 
déformé à 90°C à un taux de déformation d’environ 450%. 
 

   

  

 
  

 

 

 

 

(a) (b) (c) 
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Fig IV.1.2 : Clichés WAXS et profils d’intensité intégrée correspondants pris selon (a) la face, (b) la tranche, 

et (c) la longueur d’un échantillon de PLA déformé 
 

En effet, la superposition des profils d’intensité suivant la face et la tranche, ainsi que 
l’isotropie de l’anneau de diffraction observé suivant la longueur de l’échantillon, démontrent 
la symétrie de révolution. Par la suite, tous les clichés étudiés ont donc été pris suivant la face 
du matériau uniquement. 
 
 

IV.1.b.i) Evolution structurale à Td = 70°C 
 

La figure IV.1.3 présente les clichés de diffraction obtenus pour différents taux de 

déformation. Les taux de déformations rapportés, εl, sont des mesures locales réalisées post-

mortem grâce à des marqueurs préalablement tracés sur les éprouvettes. 
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εl = 0% 

 
εl ≈  50% 

 
εl ≈  160% 

 
εl ≈  200% 

 
εl ≈  280% 

 
εl ≈  360% 

Fig IV.1.3 Clichés de diffractions d’échantillons déformés à Td = 70°C à différents taux 
(l’axe de sollicitation est vertical) 

 

Pour  εl < 50% on n’observe pas de changements notables sur les clichés de diffraction 

excepté un renforcement équatorial du halo amorphe. Pour  εl > 50%, les deux taches 
équatoriales se renforcent très nettement, accompagnées par deux arcs diffus de moindre 
intensité en position méridienne. Cette évolution  des clichés de diffraction témoigne d’une 
évolution structurale du matériau, en l’absence de tout signe d’une cristallisation induite, bien 
que le durcissement structural soit clairement observé sur les courbes de traction. 
 

La déconvolution du profil d’intensité obtenu pour un échantillon déformé de εl ≈  300%, 

présentée sur la figure IV.1.4, montre l’apparition d’un pic assez large à 2θ ≈16.3° à 
l’intérieur du halo amorphe, dont l’intensité augmente avec la déformation. Cette composante 

additionnelle est observée pour εl > 130%. 
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Fig IV.1.4 : Déconvolution du profil d’intensité d’un matériau étiré de 300% à 70°C 

 
Cette raie supplémentaire présente une largeur à mi-hauteur d’environ 3°, c’est à dire environ 
trois fois moins que celle des pics de la phase amorphe (i.e. ≈  9°) mais néanmoins beaucoup 
plus élevée que celle d’une raie cristalline dont la largeur à mi-hauteur n’excède généralement 
pas 1°. D’autre part, la déconvolution de l’ensemble des profils présentant les deux taches 
diffuses au niveau de l’équateur révèle que la largeur à mi-hauteur et la position de cette 
composante supplémentaire est indépendante du taux de déformation. Etant donné que la 
largeur à mi-hauteur des raies est directement liée, au niveau structural, à la taille cohérente 
des domaines organisés des macromolécules, cette composante supplémentaire est donc 
représentative d’un nouvel état structural dont l’ordre est intermédiaire entre celui de 
l’amorphe et celui du cristal. Cet ordre intermédiaire semble correspondre à celui proposé par 
Mulligan et al [Mull1], qui ont suggéré la formation d’une phase mésomorphe au sein du 
matériau, comme cela a déjà été largement rapporté dans le cas du PET (cf chapitre I.6). 
 
Ce terme de phase mésomorphe, largement débattu dans la littérature, mérite une réflexion 
particulière. En effet, certains auteurs définissent ce type de structure comme une phase 
amorphe orientée ou une phase nano-cristalline. Concernant le terme de phase amorphe 
orientée, deux arguments permettent d’affirmer qu’il n’est pas adapté dans le cas présent. 
D’une part, la taille moyenne des domaines cohérents associée aux pics de diffraction est 
d’environ 30Å, ce qui correspond à un arrangement de 5 à 6 chaînes macromoléculaires. Cette 
taille de domaine est bien supérieure à celle obtenue pour la phase amorphe (~ 2 chaînes) et 
montre donc que cette phase ne peut réellement pas être considérée comme un amorphe, 
même orienté, car, par définition, l’état amorphe ne présente pas d’ordre à longue distance. 
D’autre part, la superposition du profil d’intensité intégrée obtenu pour un amorphe isotrope 
et pour un amorphe orienté montre un recouvrement quasi-parfait, sans composante 
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supplémentaire, comme le montre la figure IV.1.5 dans le cas d’un échantillon de PLA 

amorphe déformé à Td = 70°C de εl = 100%. 
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Fig IV.1.5 : (a) cliché de diffraction d’un échantillon de PLA déformé de 100% à 70°C  et (b) comparaison du 
profil d’intensité résultant avec celui d’un PLA amorphe isotrope 

 

Ces observations valident en quelque sorte l’attribution du pic supplémentaire à une phase 
mésomorphe. 
 

Le fait d’obtenir le même profil d’intensité intégrée pour un amorphe isotrope que 
pour un amorphe orienté peut paraître surprenant car cela signifie que les distances inter-
chaînes au sein de la phase amorphe ne sont pas affectées par l’orientation. Néanmoins, en 
procédant à des intégrations sectorielles, on remarque que le profil d’intensité varie en 

fonction de l’angle azimutal ϕ comme le montre la figure IV.1.6. Ainsi, bien que les distances 
inter-chaînes ne varient pas de façon globale avec l’orientation, leur répartition est bel et bien 
modifiée. 
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Fig IV.1.6 : Profils d’intensité selon différents angles azimutaux d’un PLA déformé de εl = 100% à 70°C 

 

Le résultat présenté sur la figure IV.1.5.b montre qu’en moyenne les distances inter-chaînes 
dans un amorphe orienté sont les mêmes que celles dans un amorphe isotrope comme cela a 
déjà été observé sur des élastomères [Munch]. Cela justifie donc pleinement l’utilisation d’un 
profil type obtenu à partir du matériau isotrope pour décrire la contribution amorphe dans le 
cas d’échantillons étirés.  
La contribution supplémentaire ne peut raisonnablement pas être attribuée non plus à des 
nano-cristaux car, dans ce cas de figure, des raies extra équatoriales même larges, devraient 
être observées.  
 
L’ensemble de ces observations justifie donc le qualificatif de mésophase, ou phase 
mésomorphe dans notre cas de figure. 
  
En utilisant la méthode de décomposition spatiale décrite dans le chapitre II, l’évolution du 
taux de phase mésomorphe en fonction de la déformation a été déterminée (Fig IV.1.7). 
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Fig IV.1.7 Evolution du taux de phase mésomorphe en fonction de la déformation locale 

 
Le taux de phase mésomorphe, nul pour des déformations locales inférieures à environ 130%, 
augmente ensuite graduellement avec la déformation pour atteindre une valeur d’environ 20% 
avant la rupture de l’échantillon. Le taux de déformation critique à partir duquel une phase 

mésomorphe est induite (i.e. εl ≈  130%) correspond, à l’erreur de mesure expérimentale près, 
au taux de déformation vrai à partir duquel le durcissement structural est observé sur les 
courbes contrainte-déformation présentées précédemment. Cela confirme la corrélation entre 
le durcissement et la formation de la phase mésomorphe, et également, souligne le caractère 
cohésif de la phase mésomorphe comparé à celui de la phase amorphe. 
 
Le même type d’étude a été mené sur des échantillons déformés à une température d’étirage 
de 75°C. Tout comme pour Td = 70°C, une phase mésomorphe est induite lors de la 
déformation et la cinétique de développement de cette phase est similaire à celle observée 
dans le cas précédent. 
 
Afin de définir les propriétés thermiques de cette phase mésomorphe, les échantillons ont été 
analysés en DSC. La figure IV.1.8 présente les thermogrammes obtenus pour les échantillons 
déformés à 70°C à différents taux. 
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Fig IV.1.8 : Thermogrammes DSC d’échantillons déformés de différents taux à 70°C 

 
Sur ces thermogrammes, deux types de comportements peuvent être mis en évidence suivant 
le taux de déformation de l’échantillon.  
D’une part pour les échantillons déformés à un taux inférieur à 130%, c'est-à-dire purement 
amorphes, un saut de capacité calorifique caractéristique de la transition vitreuse du matériau 
est observé vers 60°C. La température de transition vitreuse augmente légèrement avec le taux 
d’étirage car, comme cela l’a déjà été montré pour d’autres matériaux [Katt1, Bass1], la 
déformation induit un alignement des chaînes macromoléculaires selon l’axe de sollicitation 
qui réduit les mobilités moléculaires. Sur ces thermogrammes, un large exotherme 
correspondant à une cristallisation froide du matériau apparaît au dessus de 110°C. 
L’amplitude de cette cristallisation froide augmente avec le taux de déformation. Ce 
phénomène trouve aussi son origine dans l’alignement des chaînes selon l’axe de sollicitation 
qui accélère la cinétique de cristallisation comme cela a déjà été démontré dans le cas du PET 
[Varm1]. La cristallisation froide se trouve aussi favorisée lors de la chauffe à des 
températures pour lesquelles elle n’aurait pas lieu à l’état isotrope. Enfin, on observe un 
endotherme vers 150°C caractéristique de la fusion des cristaux crées lors de la cristallisation 
froide. D’après les résultats précédemment obtenus lors de l’analyse de la cristallisation de 

notre matériau, cette température de fusion correspond à la fusion de cristaux de forme α. 
 
Pour les échantillons déformés à un taux supérieur à 130%, un changement significatif de 
l’allure des thermogrammes est observé. En effet le saut de capacité calorifique n’est plus 
clairement distinguable car un endotherme, dont l’intensité augmente avec le taux de 
déformation, apparaît sur la même plage de température. La présence de cet endotherme, bien 
que n’ayant jamais été discutée, apparaît également dans les études de Kokturk et al. [Kokt1] 
et Mulligan et al [Mull1]. De plus, pour des taux de déformation supérieurs à 200%, la 
cristallisation froide n’est plus clairement définie et s’étale tout au long de la chauffe. Ce 
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changement de comportement, en particulier l’apparition de l’endotherme au passage de la 
transition vitreuse, n’est observée que dans le cas d’échantillons à l’état mésomorphe. 
 
Afin de valider la mesure des taux de phases faite à partir des clichés WAXS, ces derniers ont 
été mesurés à partir des thermogrammes DSC et, de manière surprenante, il est apparu que le 
taux de cristallinité initial des échantillons déformés à un taux supérieur à 200%, calculé à 
partir des thermogrammes DSC (bilan énergétique fusion – cristallisation froide), était non nul 
ce qui est contraire à l’analyse faite en diffraction. En effet, le calcul indique que les 
échantillons déformés à un taux supérieur à 200% sont initialement semi-cristallins ce qui est 
contraire aux observations WAXS précédentes. 
Cette apparente contradiction est liée à la complexité des thermogrammes au passage de la 
transition vitreuse, comme l’illustre  un exemple rapporté sur la figure IV.1.9. 
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Fig IV.1.9 : Thermogramme DSC d’un échantillon de PLA déformé à 70°C d’un taux de 230% 

 
Afin d’extraire des informations de ces thermogrammes complexes obtenus 
expérimentalement, des thermogrammes DSC  théoriques  ont été construits. 
Pour reconstituer ces thermogrammes « modèles », les différents évènements se produisant 
durant la chauffe identifiés précédemment ont été modélisés par : 

� deux droites de pentes différentes pour l’évolution du Cp du matériau (Fig IV.1.10.a) : 
le premier segment correspond à l’évolution du Cp du matériau vitreux et le second 
segment correspond à l’évolution du Cp du matériau caoutchoutique. 

� une sigmoïde pour la cinétique de la transition vitreuse (Fig IV.1.10.b). 
� deux fonctions gaussiennes pour l’endotherme au passage de Tg et l’exotherme 

correspondant à la cristallisation froide  (Fig IV.1.10.c et IV.1.10.d respectivement).  
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Fig IV.1.10 : Représentations schématiques des différentes transitions mises en jeu dans un thermogramme DSC 

lors de la chauffe d’un échantillon de PLA 
 
 En convoluant et en ajustant ces éléments, il a été possible de reproduire l’allure 
complexe des thermogrammes observés comme l’illustre la figure IV.1.11 qui montre un bon 
accord entre les allures du thermogramme théorique et du thermogramme obtenu 
expérimentalement. Cette démarche a permis d’exploiter ces résultats de manière uniquement 
qualitative, la quantification des différents évènements s’avérant impossible du fait de la 
simplicité de la modélisation. En effet, la modélisation des évènements endo et exothermiques 
par des fonctions gaussiennes ne correspond pas aux évènements réels qui obéissent à des lois 
beaucoup plus complexes. 
 

(a) (b) 

(c) (d) 
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Fig IV.1.11 : Comparaison entre un thermogramme DSC (a) modélisé et (b) expérimental 

 
 Néanmoins, la modélisation des thermogrammes met en évidence un point important : 
la cristallisation froide et l’endotherme observés au passage de la transition vitreuse se 
produisent sur une gamme de température commune engendrant les formes complexes 
observées. Il en résulte que ces deux évènements se compensent partiellement du point de vue 
enthalpique. Ainsi, le taux de cristallinité initial du matériau calculé à l’aide des mesures 
enthalpiques est biaisé, il est de fait surestimé. Il n’est donc pas possible de mesurer 
correctement le taux de cristallinité initial de l’échantillon à partir des thermogrammes 
obtenus en DSC pour des échantillons étirés dont le thermogramme présente un endotherme 
au passage de la transition vitreuse. 
Ce résultat permet d’expliquer des contradictions relevées dans l’étude de Kokturk et al. qui 
rapportent une augmentation du taux de cristallinité mesuré par DSC avec le taux de 
déformation alors que les clichés de diffraction associés montrent parallèlement une 
déstructuration du matériau.  
 
Nous nous sommes ensuite intéressés à l’origine et à la signification de l’endotherme observé 

lors de la chauffe des échantillons déformés à εl > 130% afin de voir s’il existe un lien entre 
cet endotherme et le caractère mésomorphe du matériau. La présence d’un endotherme 
immédiatement après la transition vitreuse, lors de la chauffe du PLA étiré, a déjà été 
observée par d’autres auteurs et est attribuée à la relaxation moléculaire des chaînes amorphes 
orientées [Sola1, Plut1, Ocon1]. Cette affirmation peut-être justifiée par l’augmentation de 
l’entropie, i.e. du désordre, induite lors de la chauffe du matériau étiré. Cependant, de manière 
surprenante, cet endotherme n’est jamais observé pour d’autres matériaux polymères, même 
étirés à des températures inférieures ou proches de Tg [Barto1, Lin1, Kont1]. Par ailleurs, 
dans leurs travaux, Sun et al [Sun1] ainsi que David et al. [Davi1] ont constaté que la 
rétraction de systèmes polymères orientés induisait un exotherme au passage de la transition 
vitreuse et non pas un endotherme. Il semble donc que les observations faites dans le cas du 
PLA soient en contradiction avec celles faites pour d’autres polymères.  
Nous avons cherché à déterminer quelle était l’origine de l’endotherme pour ce matériau. 
Pour cela, nous avons tout d’abord étudié l’influence de la vitesse de chauffe sur l’aire de cet 

(a) 
(b) 
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endotherme, car, dans le cas où celle-ci serait uniquement liée à de la relaxation moléculaire 
son aire devrait être fonction de la vitesse de chauffe. L’échantillon choisi pour cette analyse 
est un PLA déformé à Td = 70°C d’un taux de 160% car, pour ce taux de déformation, 
l’endotherme et la cristallisation froide sont distincts permettant ainsi d’obtenir une valeur 
précise de  l’aire de l’endotherme.  
De plus, afin d’avoir un élément de comparaison, un PLA vieilli a été analysé dans les mêmes 
conditions car, dans le cas d’un matériau vieilli, l’endotherme observé au passage de la 
transition vitreuse correspond uniquement à de la relaxation moléculaire, et son aire dépend 
directement de la vitesse de chauffe. En effet, comme l’illustre le schéma présenté sur la 
figure IV.1.12.a, un polymère amorphe refroidi depuis l’état caoutchoutique jusqu’à l’état 
vitreux (chemin ABC) évolue vers un état d’équilibre plus stable (chemin CD) : c’est le 
phénomène de vieillissement physique détaillé dans le chapitre I.8. Si le matériau est ensuite 
chauffé depuis cet « état vieilli » à une vitesse de chauffe v1, il va, lorsqu’il atteint la 
température T1, rattraper la courbe d’équilibre du liquide (chemin DEF) : c’est le phénomène 
de recouvrance enthalpique qui se manifeste sur la courbe DSC par l’apparition d’un 

endotherme d’aire ∆H1. De plus la température de transition vitreuse est fonction de la vitesse 
de chauffe [Pere1], Tg augmentant avec la vitesse de chauffe. Ainsi, si le même matériau est 
chauffé à une vitesse v2, supérieure à v1, alors, comme l’illustre le schéma, la température T2 à 
laquelle le matériau évolue vers la courbe d’équilibre du liquide (chemin DGH) sera 

supérieure à T1 et donc par conséquent, l’enthalpie de recouvrance ∆H2 sera supérieure à ∆H1. 
Il apparaît donc que plus la vitesse de chauffe est élevée, plus l’aire de l’endotherme observée 
au passage de Tg, témoignage de la recouvrance enthalpique, est élevée. 
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Fig IV.1.12 : (a) schéma  illustrant l’évolution de l’aire de l’endotherme au passage de Tg en fonction de la 
vitesse de chauffe  et (b) évolution de l’aire de l’endotherme en fonction de la vitesse de chauffe pour un 

échantillon de PLA vieilli et un échantillon de PLA déformé à 70°C de 160% 
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Les résultats, rapportés sur la figure IV.12.b, montrent que pour l’échantillon vieilli 
l’aire de l’endotherme varie avec la vitesse de chauffe à savoir que l’aire sous le pic augmente 
avec l’augmentation de la vitesse de chauffe. Au contraire, pour l’échantillon déformé à 70°C, 
l’aire de l’endotherme est indépendante de la vitesse d’analyse. Dans le cas de l’échantillon 
déformé cela indique, d’une part que cet endotherme n’est pas lié à un phénomène de 
relaxation moléculaire, et d’autre part, qu’il correspond à une transition du 1er ordre. Etant 
donné que les échantillons qui présentent cet endotherme lors de la chauffe sont initialement 
mésomorphes, on peut donc supposer que cet endotherme correspond à la « fusion » de cette 
phase lors de la chauffe.  

 
Néanmoins, l’observation des échantillons une fois chauffés à une température supérieure à 
celle de l’endotherme montre que ceux-ci ont rétracté, et il est donc légitime de se demander 
si ce phénomène n’est pas à l’origine de l’endotherme observé. Pour analyser ce point, un 
échantillon placé dans la capsule de manière à être libre de se rétracter et d’autre part un 
échantillon mis en place dans la capsule de manière à rester contraint et donc incapable de 
rétracter, ont été analysés en DSC. Afin de ne pas biaiser les résultats obtenus, les échantillons 
analysés selon chaque méthode ont été prélevés sur la même éprouvette.  
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Fig IV.1.13 : Thermogrammes DSC d’un échantillon déformé à 70°C d’un taux de 365%  

analysé contraint et non contraint 
 
 Les thermogrammes obtenus (Fig IV.1.13) montrent que l’échantillon chauffé 
contraint tout comme celui chauffé non contraint présentent un endotherme au passage de la 
transition vitreuse montrant que la rétraction n’est pas la cause de l’endotherme observé. 
Néanmoins l’allure des thermogrammes est différente, en particulier, l’aire de l’endotherme 
pour l’échantillon chauffé contraint est inférieure à celle de l’échantillon chauffé non 
contraint ; mais comme il en a été discuté précédemment, la convolution de différents 



 144 

évènements dans cette gamme de température empêche de tirer des conclusions sur une 
éventuelle variation de l’aire de l’endotherme.  
L’évolution structurale du matériau lors de la chauffe a ensuite été analysée par WAXS. Cette 
analyse a été effectuée pour les deux types de thermogrammes rencontrés : ceux pour lesquels 
l’endotherme et la cristallisation froide sont distincts et ceux pour lesquels la cristallisation 
froide se produit juste après l’endotherme. Les échantillons ont été chauffés jusqu’à la 
température T dans la DSC puis trempés par refroidissement à l’air afin de figer la structure 
avant d’être analysés en diffraction des rayons X. 
 
Les résultats obtenus dans le cas où l’endotherme et la cristallisation froide sont distincts sont 
rapportés sur la figure IV.1.14 où figurent le thermogramme obtenu ainsi que les clichés de 
diffraction obtenus aux températures indiquées par les flèches. 
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Fig IV.1.14 : Thermogramme DSC d’un échantillon déformé à 70°C d’un taux de 200% et clichés WAXS pris à 

différentes températures durant la chauffe 
 
 Le cliché obtenu à température ambiante montre que l’échantillon est initialement 
mésomorphe orienté. Le second cliché obtenu pour l’échantillon chauffé à T = 70°C, c'est-à-
dire juste après l’endotherme, présente quant à lui un halo diffus parfaitement uniforme, 
caractéristique d’un matériau amorphe isotrope. Durant la chauffe, l’orientation induite lors de 
la déformation a donc été relaxée et la phase mésomorphe a « fondu ». Le caractère amorphe 
a par ailleurs été vérifié par le fait que la hauteur du saut de capacité calorifique mesurée par 

DSC modulée pour un échantillon étiré à Td = 70°C de εl ≈  200%, est le même que celui 
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d’un échantillon initialement purement amorphe. La diffraction montre également que 
l’exotherme observé correspond bien à une cristallisation de l’échantillon comme en témoigne 
la présence d’anneaux de diffraction à T = 130°C, et que cette dernière est isotrope. Cette 
cristallisation froide à l’état amorphe isotrope, et l’absence de phase mésomorphe, montrent 
que des germes crées lors de la déformation ont été conservés. En effet, on n’observe pas de 
cristallisation froide sur l’échantillon initial isotrope.  
 
Le second cas analysé est celui où la cristallisation froide se produit juste après, voire pendant 
l’endotherme, i.e. pour des taux de déformation supérieurs à 200%. Les résultats obtenus en 
utilisant la même démarche que précédemment sont rapportés sur la figure IV.1.15 
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Fig IV.1.15 : Thermogramme DSC d’un échantillon déformé à 70°C d’un taux de 200%  

et clichés WAXS pris à différentes températures durant la chauffe 
 
La structure obtenue dans ce cas, après le passage de l’endotherme, n’est pas celle d’un 
amorphe isotrope. A T = 80°C, on observe toujours la présence des taches de diffraction 
diffuses caractéristiques de la phase mésomorphe et l’apparition de taches de diffraction 
extra-équatoriales montrant un début de cristallisation de manière texturée. Cette 
cristallisation peut se produire à partir de germes créés lors de l’étirage et/ou à partir de la 
phase mésomorphe orientée qui peut potentiellement être un état transitoire avant l’état 
cristallin, comme cela a été montré dans le cas du PET [Mahe2]. 
La texture indique également que dans ce cas, lors de la chauffe, l’échantillon n’a pas ou n’a 
que partiellement rétracté contrairement à ce qui est observé pour des échantillons faiblement 
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déformés. Cette absence totale ou partielle de rétraction peut être attribuée à la cristallisation 
qui se produit durant la chauffe qui crée des nœuds de réticulation physiques qui figent la 
structure du matériau et empêchent ainsi la rétraction. L’intensification de ces taches de 
diffraction avec l’augmentation de la température montre que le taux de cristallinité augmente 
durant la chauffe. Toutefois on peut constater que l’orientation du matériau diminue avec 
l’augmentation de la température comme le montre le cliché de diffraction obtenu à 140°C. 
Cette isotropisation progressive suggère que, dans ce cas, la relaxation des chaînes, et donc 
leur désorientation, se fait progressivement durant la chauffe et non pas au passage de 
l’endotherme comme dans le cas des échantillons faiblement étirés. Concernant la phase 
mésomorphe, on observe que celle-ci est encore en grande partie présente après la transition 
vitreuse comme en témoigne la présence des taches de diffraction diffuses sur l’équateur. 
D’autre part, le taux de phase mésomorphe diminue graduellement avec l’augmentation de la 
température (disparition des taches diffuses). 
 
L’augmentation du taux de cristallinité parallèlement à la diminution du taux de phase 
mésomorphe semblerait donc confirmer que la phase mésomorphe est précurseur de la 
cristallisation, comme dans le cas du PET. Afin de quantifier ces évolutions, les spectres de 
diffraction obtenus à partir des clichés précédents ont été déconvolué afin de déterminer 
quantitativement l’évolution des différentes phases lors de la chauffe. Les résultats obtenus 
sont rapportés sur la figure IV.1.16 
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Fig IV.1.16 : Evolution des taux de phases lors de la chauffe d’un échantillon déformé à 70°C de 360%  

(la zone rayée correspond à la plage de température où l’on observe un endotherme) 
 
 Le taux de phase mésomorphe, quasiment constant jusqu’à 70°C, diminue 
progressivement avec l’augmentation de la température jusqu’à être nul à une température de 
140°C, ce qui est cohérent avec l’observation précédente des clichés de diffraction. Le taux de 
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phase cristalline est quant à lui, nul jusqu’à 80°C puis augmente drastiquement jusqu’à 
atteindre une valeur de 30% à 140°C c'est-à-dire juste avant la température de fusion. La 
comparaison de l’évolution des taux de phase mésomorphe et cristalline avec la température 
semble confirmer les résultats concernant le rôle de la phase mésomorphe obtenus dans le cas 
du PET qui montrent que la phase cristalline est formée à partir de la phase mésomorphe. En 
effet, tout comme pour le PET, les taux de phases amorphe et mésomorphe évoluent de 
manière inverse durant la chauffe de l’échantillon. Néanmoins, aucune conclusion ne peut être 
tirée car on ne peut pas affirmer de manière catégorique que la cristallisation et la fusion de la 
phase amorphe ne sont pas totalement indépendantes. 
 
L’endotherme observé sur les thermogrammes DSC semble donc correspondre à la « fusion » 
de la phase mésomorphe, malgré certaines contradictions apparentes. En effet, la 
quantification des différentes phases effectuée précédemment montre que, dans le cas 
d’échantillons peu déformés, on n’observe plus de phase mésomorphe après le passage de 
l’endotherme et donc qu’il s’agit d’une « fusion » totale alors que pour des échantillons ayant 
un taux de déformation plus élevé ce taux de mésophase n’est pas nul après le passage 
endotherme, suggérant une « fusion » partielle.  
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Fig IV.1.17 : Evolution des températures de cristallisation froide et de la température au maximum de 

l’endotherme en fonction de la déformation locale pour une température de déformation de 70°C 
 
Cette dualité de comportement semble liée au fait que la cristallisation froide et la fusion de la 
phase mésomorphe se produisent ou pas sur la même gamme de température. En effet, la 
figure IV.1.17 montre que lorsque ces deux évènements sont clairement distincts, on 
n’observe plus de phase mésomorphe après l’endotherme alors que celle-ci est encore 
partiellement présente si ces deux évènements sont superposés.  
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Ce dernier point peut s’expliquer par le fait que pour les petites déformations, la phase 
mésomorphe induite est instable ; au passage de la Tg il y a donc relaxation des chaînes 
amorphes induisant un décalage vers les hautes températures de la cristallisation froide. 
Néanmoins, une très petite fraction de phase mésomorphe stable doit être présente ce qui 
permet au matériau étiré de mieux cristalliser que son homologue totalement isotrope. A 
l’inverse, pour les taux de déformations plus importants, la phase mésomorphe induite est 
stable ce qui empêche la relaxation des chaînes amorphes au passage de la Tg, favorisant ainsi 
la cristallisation froide qui se fait à partir des germes que constitue la phase mésomorphe. 
L’orientation est donc une condition nécessaire à l’existence de la phase mésomorphe. En 
effet, si la cristallisation froide se produit assez tôt pour garder l’orientation du système le 
domaine de stabilité de la phase mésomorphe est étendu, alors que, dans le cas où 
l’échantillon, à cause de la force de rappel entropique, se rétracte et redevient isotrope, cette 
phase mésomorphe est déstructurée.  
 

L’ensemble de ces résultats témoigne de l’aspect complexe de la stabilité de cette phase 
mésomorphe. En effet, bien qu’étant cohésive comme en témoigne le durcissement observé 
sur les courbes contrainte - déformation, cette phase a un domaine de stabilité réduit dans le 
cas où le matériau est libre de se rétracter alors que ce domaine de stabilité est très large dans 
le cas où le matériau reste texturé (i.e. quand la cristallisation froide a  figé  la texture). Cette 
phase métastable n’existe donc, comme dans le cas du PET, qu’à l’état orienté et semble 
impossible à obtenir par des traitements thermiques contrairement à l’EVOH [Pene1].  
 
Afin de mieux caractériser cette phase mésomorphe, ses propriétés viscoélastiques ont été 
analysées sur des échantillons déformés à Td = 70°C et Td = 75°C. L’évolution du module de 
conservation E’ en fonction de la température pour des échantillons déformés à 70°C est 
rapportée sur la figure IV.1.18.a. 
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Fig IV.1.18.a : Evolution du module de conservation E’ 
en fonction de la température pour des échantillons 

déformés à 70°C 

Fig IV.1.18 .b : Evolution du module de conservation 
E’ à 25°C en fonction du taux de déformation locale 

pour des échantillons déformés  
à Td = 70°C & Td = 75°C 
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La température à laquelle on observe une chute du module de conservation, caractéristique de 

la relaxation principale α, est quasiment constante pour les échantillons déformés à des taux   

εl < 160% alors que celle-ci augmente fortement avec le taux de déformation lorsque               

εl > 160%. Lorsque l’échantillon est purement amorphe, l’évolution de E’ avec la température 
est quasiment la même quel que soit le taux de déformation bien que pour ces taux de 
déformation la phase amorphe soit orientée (cf fig IV.3.b). Au contraire, pour des échantillons 

ayant un taux de phase mésomorphe non nul (i.e. pour εl ≥  160%), la température de 
relaxation principale augmente avec le taux de phase mésomorphe. Sur la figure IV.1.18.b, où 
sont rapportés les modules E’ à 25°C en fonction du taux de déformation pour des 
températures d’étirages de 70°C et 75°C, on peut constater que le module E’ est quasi-
constant aux faibles taux d’étirage pour lesquels le matériau demeure amorphe alors que E’ 
augmente avec le taux de déformation lorsque le matériau est mésomorphe aux grandes 
déformations.  
Ces résultats montrent donc que la phase mésomorphe contraint et gêne les mobilités 
moléculaires de la phase amorphe alors que l’orientation des chaînes induite par la 
déformation ne semble pas affecter significativement ces mobilités. D’autre part, il apparaît 
clairement que la phase mésomorphe rigidifie le matériau, soulignant une nouvelle fois 
caractère cohésif de cette phase. 
 

En résumé, il a donc été montré que lors de l’étirage d’un échantillon initialement 
amorphe à 70°C et 75°C une phase mésomorphe est induite pour des taux de déformation 
locaux supérieurs à 130% et que le taux de phase mésomorphe augmente graduellement avec 
l’augmentation du taux de déformation. Il a également été montré qu’une corrélation existait 
entre le durcissement observé et la transition ordre-désordre induite. En particulier, le 
durcissement  prononcé témoigne du caractère cohésif de cette phase mésomorphe.  
L’analyse des propriétés thermiques de ces échantillons a révélé la présence d’un endotherme 
au passage de la transition vitreuse qui a été attribué à la fusion totale ou partielle de la phase 
mésomorphe. Cependant, le rôle de cette phase mésomorphe n’a pas pu être défini avec 
certitude même s’il semble que, comme dans le cas du PET, cette dernière pourrait jouer un 
rôle précurseur à la cristallisation. Finalement, nous avons montré que la phase mésomorphe 
influençait fortement les propriétés viscoélastiques du PLA, en particulier, le caractère cohésif 
de cette phase entraîne la rigidification du matériau.  

 
IV.1.b.ii) Evolution structurale à Td = 80°C 

 
Nous allons maintenant nous intéresser à l’évolution structurale induite lors de la 

déformation du PLA à une température de 80°C à une vitesse de déformation initiale de     

0.04 s-1. A cette température, un durcissement structural est également observé pour εl ≥  à 
250% (cf fig IV.1). Afin d’établir le lien entre l’évolution structurale du matériau et le 
durcissement, des échantillons déformés à 80°C à différents taux ont été analysés de la même 
manière que précédemment. Les clichés obtenus sont rapportés sur la figure IV.1.19. 



 150 

 
εl = 0% 

 
εl ≈  100% 

 
εl ≈  160% 

 
εl ≈  200% 

 
εl ≈  230% 

 
εl ≈  400% 

Fig IV.1.19 : Clichés WAXS obtenus pour des échantillons déformés à 80°C de différents taux 
(l’axe de sollicitation est vertical) 

 

L’observation de ces clichés montre une très nette évolution de la structure pour εl ≥  200%. 
En effet, on observe des taches de diffraction équatoriales et extra-équatoriales 
caractéristiques d’une phase cristalline au sein du matériau, ces dernières étant de plus en plus 
intenses avec l’augmentation de la déformation. De plus, la texturation observée sur les 
clichés de diffraction montre que les chaînes dans les cristaux induits sont parallèles à l’axe de 
sollicitation. Par ailleurs, les taches équatoriales diffuses suggèrent qu’une phase mésomorphe 
est également induite durant la déformation. La figure IV.1.20 confirme cette hypothèse par 
l’analyse du profil d’intensité intégré obtenu à partir du cliché d’un échantillon déformé à 
80°C de 400% sur lequel trois contributions sont mises en évidence : une contribution 
amorphe avec deux halos de FWHM ≈6°, une contribution mésomorphe caractérisée par un 
pic relativement large de FWHM ≈  2° et enfin une contribution cristalline caractérisée par 
des pics très étroits de FWHM < 0.5°. 
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Fig IV.1.20 : Deconvolution du profil d’intensité intégrée d’un échantillon  

déformé à 80°C d’un taux de 360% 
 
L’évolution du taux des différentes phases, calculée à partir de l’analyse quantitative des 
profils d’intensité en fonction de la déformation, à été calculé est représentée sur la figure 
IV.1.20. 
 

Déformation locale (%)

0 100 200 300 400 500 600

T
au

x 
de

 p
ha

se
 (

%
)

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

Amorphe
Mésomorphe
Cristalline

 
Fig IV.1.20 : Evolution des taux de phases en fonction de la déformation locale  

pour une température d’étirage de 80°C 
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Pour εl ≤  200%, le matériau est complètement amorphe, par contre, pour des taux de 
déformations supérieurs à 200% on assiste à l’apparition d’une phase mésomorphe et d’une 
phase cristalline. Concernant le taux de phase mésomorphe, celui-ci augmente avec la 
déformation selon une cinétique similaire à celle observée pour Td = 70°C. Le taux de phase 
cristalline augmente rapidement au delà de 200% jusqu’à une valeur de 14%, et reste 
sensiblement constant jusqu’à la rupture du matériau.  
Dans le cas où la déformation est effectuée à une température de 80°C le durcissement 
structural observé est donc lié à la formation conjointe d’une phase cristalline et d’une phase 
mésomorphe au sein du matériau. 
 
Les résultats obtenus à cette température sont différents de ceux décrits par Mahendrasingam 
et al. [Mahe1] en particulier en ce qui concerne la cinétique de cristallisation. En effet, bien 
que les matériaux aient des caractéristiques très proches, Mahendrasingam et al. n’observent 
pas de cristallisation induite durant l’étirage mais uniquement à la fin de celui-ci durant la 
relaxation de l’échantillon. Cette différence de comportement s’explique probablement par le 
fait que la vitesse de déformation utilisée dans leur étude est plus élevée (i.e. 4 s-1) et empêche 
la cristallisation induite durant la déformation. Les clichés présentés par ces auteurs pour un 
étirage à 80°C font apparaître deux taches équatoriales attribuées à la diffusion par la phase 
amorphe orientée. Dans notre étude la présence d’une phase mésomorphe a été clairement 
établie. La comparaison des deux études indique donc que les conditions de sollicitation ont 
un rôle prépondérant sur la structure induite du matériau et donc sur ses propriétés. Ce point 
présentant un fort intérêt sera approfondi dans le chapitre suivant (IV.2). 
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Fig IV.1.21 : (a) thermogrammes DSC et (b) évolution du module de conservation en fonction de la température 

pour des échantillons étirés à 80°C de différents taux 
 

L’analyse des échantillons déformés à 80°C en DSC et DMA (figures IV .1.21.a et 
IV.1.21.b) montre un comportement similaire à celui observé lors de l’étirage des échantillons 
à Td = 70°C à savoir :  
 

� Une augmentation de la température de relaxation principale α et du module E’  à 
basse température avec l’augmentation de la déformation. 

� Une cristallisation froide de plus en plus précoce lors de la chauffe avec 
l’augmentation de la déformation. 

� La présence d’un endotherme au passage de la transition vitreuse, moins marqué que 
dans le cas précédent traduisant une plus faible quantité de phase mésomorphe. 

 

IV.1.b.iii) Evolution structurale à Td = 90°C 
 

Finalement, nous nous sommes intéressés à l’évolution structurale induite lors de la 
déformation du PLA à une température éloignée de sa Tg, à savoir 90°C. A cette température, 
un durcissement structural est également observé sur les courbes contrainte-déformation pour 
des taux de déformation supérieurs à 250%. Comme précédemment, des échantillons 
déformés à cette température à différents taux ont été analysés en diffraction des rayons X   
ex-situ (fig IV.1.22). 
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εl = 0% 

 
εl ≈  100% 

 
εl ≈  200% 

 
εl ≈  260% 

 
εl ≈  330% 

 
εl ≈  630% 

Fig IV.1.22 : Clichés WAXS obtenus pour des échantillons déformés à 80°C de différents taux 
(l’axe de sollicitation est vertical) 

 

Les clichés obtenus montrent qu’une cristallisation induite se produit pour εl > 200% comme 
en témoigne la présence de taches de diffraction équatoriales et extra équatoriales. Par 
ailleurs, la texturation est légèrement moins marquée que lors de l’étirage à 80°C comme 
l’indique l’élargissement azimutal des taches. Cela montre que, bien que la cristallisation se 
fasse toujours de manière orientée, la mobilité moléculaire plus importante à 90°C permet une 
relaxation partielle des chaînes et une désorientation cristalline. 
Il apparaît également que, la dispersion radiale des taches de diffraction équatoriales est plus 
faible à 90°C. La déconvolution des profils d’intensités intégrées a montré que cette 
observation réside dans l’absence de phase mésomorphe à cette température d’étirage.  
L’évolution des taux de phases amorphe et cristalline, calculée à partir des profils d’intensité 
intégrée et rapportée sur la figure IV.1.23, montre que le matériau est amorphe jusqu’à des 
taux de déformation de 200% environ. Ensuite, le taux de cristallinité augmente jusqu’à 
atteindre une valeur de 30 % pour une déformation locale de 400%, avant de plafonner 
jusqu’à la rupture du matériau. 



 155 

Déformation locale (%)

0 100 200 300 400 500 600 700

C
ris

ta
lli

ni
té

 (
%

)

0

5

10

15

20

25

30

35

DSC
WAXS

 
Fig IV.1.23 : Evolution des taux de phases en fonction de la déformation locale  

pour une température d’étirage de 90°C 
 
 Les taux de cristallinité calculés ont, dans ce cas, pu être comparés avec ceux mesurés 
par DSC car aucun endotherme n’apparaît sur les thermogrammes obtenus du fait de 
l’absence de phase mésomorphe. La comparaison des valeurs obtenues selon ces deux 
méthodes est tout à fait satisfaisante. 
Concernant la structure cristalline induite, l’analyse de ces échantillons par IRTF (Fig 
IV.1.24.a) montre l’apparition d’un pic d’absorbance vers 922 cm-1, premiers signe d’une 

phase cristalline induite, indiquant que le matériau cristallise plutôt sous forme α que 

β, comme en témoigne l’absence d’un pic d’absorbance à 908 cm-1 caractéristique de cette 
dernière forme cristalline. Néanmoins, on peut remarquer que ce pic d’absorbance est situé à 
un nombre d’onde légèrement supérieur à celui observé pour un échantillon cristallisé 

thermiquement sous forme α. Cela signifie que la phase cristalline induite mécaniquement 
diffère légèrement de celle induite thermiquement. 
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Fig IV.1.24.a : Profils d’absorbance IRTF d’échantillons déformés à 90°C de différents taux 
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Fig IV.24.b : Comparaison des profils d’intensité 
obtenus pour un échantillon cristallisé thermiquement 

et mécaniquement 

Fig IV.24.c : Indexation du cliché de diffraction obtenu 
pour un échantillon déformé à 90°C de 500% 

 
La comparaison du profil d’intensité obtenu en diffraction des rayons X pour un échantillon 

cristallisé thermiquement sous forme α avec celui d’un échantillon cristallisé par étirage à 
90°C (Fig IV.1.24.b) confirme que la phase cristalline induite mécaniquement n’est pas la 

forme α obtenue thermiquement. En effet, d’une part les positions des pics cristallins 
principaux de l’échantillon cristallisé mécaniquement ne coïncident pas exactement avec ceux 

de la phase α, et d’autre part, certains pics de diffractions sont absents, ce qui généralement 
témoigne d’un certain degré de désordre au sein de la maille cristalline. Néanmoins, 
l’indexation du cliché de diffraction obtenu indique que dans cette phase cristalline 
« mécanique », les chaînes sont en conformation hélicoïdale de pas 103 (Fig IV.1.24.c). 
Ces observations sont similaires à celle faite par Zhang et al. qui ont mis en évidence 

l’existence d’une phase α’ induite lors de la cristallisation thermique du matériau à des 
températures inférieures à 120°C [Zhan1] mais la comparaison entre les profils d’intensité 
montre également des différences. La phase induite lors de la déformation du matériau est 

donc une pseudo forme α dont la structure n’a pas encore été rapportée, et reste donc à 
déterminer. 
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L’absence de certaines raies de diffraction sur le profil d’intensité de l’échantillon déformé 
suggère la présence de nombreux défauts dans les plans cristallographiques correspondants. 
On peut aisément envisager que ces défauts sont dus à l’introduction forcée d’unités D-LA en 
quantité significative dans la maille cristalline au cours de la cristallisation mécanique. En 
effet, si lors de la cristallisation thermique, les chaînes ont la possibilité de s’organiser de telle 
manière à exclure les unités D-LA de la maille cristalline, comme cela a été discuté dans le 
chapitre I.1. ; la cristallisation mécanique, qui oriente les chaînes selon une direction unique, 
ne permet pas ce processus de ségrégation. Si le PLA a cette capacité de former un cristal 
fauté plutôt que de rester amorphe étant donné l’impossibilité d’exclure les unités D-LA, c’est 
que l’encombrement stérique du groupement latéral méthyle, responsable de la chiralité du 
motif, est telle que sa position modifie peu l’arrangement local des chaînes dans le cristal. Il 
s’agit là d’un phénomène d’isomorphisme bien connu dans les copolymères 
éthylène/propylène et éthylène/alcool vinylique pour lesquels le groupement latéral méthyle 
ou hydroxyle est accommodée dans la maille cristalline sous forme d’interstitiel [Segu3]. 
 
Les thermogrammes à la chauffe des échantillons déformés à 90°C (Fig IV.25) montrent un 
processus de cristallisation froide, aux faibles déformations. Celui-ci disparaît pour des taux 
de déformation supérieurs à 360%, ce qui indique que le matériau a atteint son taux de 
cristallinité maximum. Cette cristallisation est ensuite suivie par plusieurs endothermes. 
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Fig IV.1.25 : Thermogrammes DSC d’échantillons déformés à 90°C de différents taux 

 
Ce phénomène de « pics de fusion multiples » a déjà été observé et son origine discutée dans 
le cas de la cristallisation thermique du PLA (chap III.1). Par contre, il n’avait jamais été 
rapporté dans le cas d’échantillons déformés. Il est d’ores et déjà possible d’exclure 
l’hypothèse d’un polymorphisme du matériau car comme l’a montré l’analyse de ces 
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échantillons par IRTF, présentée sur la figure IV.1.26, la phase cristalline β n’est pas présente 
au sein du matériau, comme en témoigne l’absence de la bande de vibration située à 908 cm-1. 
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Fig IV.1.26 : Spectre IRTF d’un échantillon déformé à Td = 90°C de e ≈  600% 

 
Ces pics de fusions multiples sont donc très certainement la conséquence de la succession de 
processus de fusion et de cristallisation. Dans leur étude, Zhang et al. [Zhan1] ont montré que 
l’endotherme observé sur les thermogrammes DSC correspond à une transformation de la 

phase α’ en phase α. Afin de vérifier si cela pouvait être le cas dans la situation présente, 
l’évolution structurale d’un échantillon étiré d’un taux de 400% à 90°C a été suivie in-situ par 
WAXS (Fig IV.1.27). 
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Fig IV.1.27 : Evolution du profil d’intensité d’un échantillon déformé à 90°C d’un taux de 400%  
en fonction de la température 

 
Les résultats montrent clairement qu’à partir d’environ 140°C la position du maximum du pic 
de la raie principale (110)/(200) se décale vers les grands angles ce qui indique que le 
phénomène de fusion multiple observé sur les thermogrammes DSC correspond à une 

transformation de la phase α désordonnée vers la phase α. 
 
L’ensemble de cette étude montre donc que la structure induite lors de la déformation 

dépend fortement de la température de sollicitation. En effet, l’étirage à des températures juste 
au dessus de la température de transition vitreuse du matériau génère une phase mésomorphe 
alors que, pour des températures, plus élevées c’est une phase cristalline qui est crée avec une 
zone transitoire autour de 80°C, pour laquelle la mésophase et la phase cristalline co-existent. 
Nous avons également montré que le durcissement structural observé lors des essais 
mécaniques était lié à la transition désordre-ordre au sein du matériau. Le niveau très élevé de 
ce durcissement dans le cas de la phase mésomorphe met en évidence le caractère très cohésif 

de cette dernière, assez semblable à celui de la phase cristalline α désordonnée. 
 

Si l’existence de la phase mésomorphe ne fait aucun doute, cette dernière reste pour le 
moment assez mal définie quant à sa structure et sa stabilité, tout comme son rôle durant la 
cristallisation du matériau. De plus, le fait que toutes les analyses aient été effectuées ex-situ 

entraîne deux biais à notre analyse. D’une part, il est possible qu’entre la fin de la déformation 
et l’analyse de l’échantillon, ce dernier ait relaxé et donc que sa structure ait évolué. D’autre 
part, ces analyses ayant été effectuées sur différents échantillons, les transitions ne sont pas 
accessibles avec précision, notamment les seuils d’apparition des différentes phases. 
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IV.1.c) Etude in-situ de l’évolution structurale induite durant la 
déformation 

 
Afin de s’affranchir des problèmes précédemment mentionnés, nous avons réalisé un suivi   

in-situ de l’évolution structurale induite par la déformation en diffraction et diffusion des 
rayons X, en utilisant un rayonnement synchrotron. Néanmoins, en raison de contraintes 
expérimentales, deux paramètres expérimentaux ont du être modifiés : 

� la vitesse de sollicitation initiale, qui a du être réduite à 0.01 s-1, contre 0.04 s-1 
précédemment. 

� la taille de l’éprouvette : 4x4x1 mm3, contre 22x5x0.2 mm3 précédemment. 
 
La variation de ces paramètres n’est bien sûr pas sans conséquence sur le comportement 
mécanique et l’évolution structurale induite du matériau lors de la déformation comme le 
montre la figure IV.1.28 sur laquelle sont rapportées les courbes contrainte vraie-déformation 

nominale des deux types d’échantillons déformés à 
°
ε  = 0.01 s-1 et 

°
ε  = 0.04 s-1 à une 

température de 70°C. 
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Fig IV.1.28 Courbe contrainte vraie - déformation nominale en fonction du type d’éprouvette utilisée  

et de la vitesse de sollicitation initiale appliquée 
 
N.B. Les contraintes vraies rapportées ici ont été recalculées à partir de la force et de la 

section dans l’hypothèse d’une déformation à volume constant.  

 
On remarque que la forme de l’éprouvette n’influe que très peu sur le comportement 
mécanique du matériau. Par contre, la vitesse de sollicitation initiale le modifie 
significativement. En effet, une diminution de la vitesse de déformation diminue la valeur de 
la contrainte appliquée et retarde quelque peu l’apparition du stade de durcissement.  
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Cela signifie que l’évolution de la structure a elle-même été modifiée. Du fait de la 
diminution de la vitesse de sollicitation initiale, les échantillons ont été déformés sur la 
gamme de température 65°C - 75°C. 
Enfin, il faut noter que les déformations mesurées dans cette étude in-situ sont nominales et 
non pas locales du fait de l’impossibilité technique d’accéder à ces dernières. Toutefois, 
compte tenu de l’homogénéité de la déformation macroscopique, les deux types de mesures 
doivent être voisines. 
 

IV.1.c.i) Evolution structurale in-situ à Td = 65°C 
 
 A cette température d’étirage, un durcissement structural sur les courbes contrainte-
déformation est observé à partir d’un taux de déformation nominal de 170%. Ce durcissement 
a été relié, a posteriori, à la création d’une phase mésomorphe durant l’étirage. L’évolution 
des taux de phase amorphe et mésomorphe ainsi que l’évolution de la contrainte en fonction 
de la déformation nominale sont représentées sur la figure IV.1.29. 
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Fig IV.1.29 : Evolution des taux de phases et de la contrainte nominale en fonction  

de la déformation nominale pour Td = 65°C 
 

 Comme observé précédemment pour les conditions Td = 70°C, 
°
ε  = 0.04 s-1, le taux de 

phase mésomorphe évolue de manière monotone avec l’augmentation de la déformation 
jusqu’à atteindre environ 10% à 400% de déformation. Afin d’apporter des éléments 
nouveaux sur le rôle de la phase mésomorphe nous avons suivi l’évolution structurale durant 
la relaxation à 65°C d’un échantillon déformé de 400% à cette même température. En effet, à 
cette température le matériau est à l’état caoutchoutique et les mobilités moléculaires sont 
donc suffisantes pour permettre au matériau de cristalliser si la structure de celui-ci est 
favorable. 
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Fig IV.1.30 : (a) Evolution des taux de phase en fonction du temps  et (b) évolution des profils d’intensité 
azimutale de la raie principale lors de la relaxation de l’échantillon 15min à 65°C 

 
De manière surprenante, les résultats obtenus présentés sur la figure IV.1.30.a, 

montrent qu’aucun changement structural n’intervient durant la relaxation. Ce résultat est 
confirmé par les résultats de la figure IV.30.b, sur laquelle est représentée l’évolution de 
l’intensité azimutale de la raie relative à la phase mésomorphe en fonction du temps, où 
aucune désorientation du matériau n’est observée durant tout le temps de l’essai de relaxation. 
Ce dernier point confirme donc le caractère parfaitement stable de la phase mésormophe à 
65°C. 
Lors de cette expérience, même si la température de relaxation est relativement faible ce qui 
implique que les mobilités moléculaires ne sont pas optimales, et également vu la durée de 
l’expérience, on aurait pu s’attendre à une cristallisation du matériau, les chaînes étant 
orientées et donc à priori en position plus favorable pour cristalliser. L’absence d’évolution 
structurale témoigne donc, là encore, du caractère stable et cohésif de la mésophase, mais 
entraîne également des interrogations quant au caractère précurseur à la cristallisation de cette 
phase désordonnée. 
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IV.1.c.ii) Evolution structurale in-situ à Td = 70°C 
 
Les résultats obtenus à Td = 70°C sont rapportés sur la figure IV.1.31. 
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Fig IV.1.31 : Evolution des taux de phases et de la contrainte nominale  

en fonction de la déformation nominale pour Td = 70°C 
 
A cette température d’étirage, une phase cristalline ainsi qu’une phase mésomorphe sont 
induites durant la déformation. On peut remarquer toutefois que le seuil d’apparition de la 
phase mésomorphe se situe avant celui de la phase cristalline et que leur évolution suit la 
même tendance.  A titre de comparaison, l’évolution structurale rencontrée ici est équivalente 
à celle observée précédemment lors de l’étirage à 80°C avec une vitesse de 0.04 s-1. 
 

IV.1.c.iii) Evolution structurale in-situ à Td = 75°C 
 
Les résultats obtenus pour ces conditions de sollicitation sont rapportés sur la figure IV.1.32. 
 



 164 

Déformation nominale (%)

0 100 200 300 400 500

T
au

x 
de

 p
ha

se
 (

%
)

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

C
on

tr
ai

nt
e 

no
m

in
al

e 
(M

P
a)

0.0

0.5

1.0

1.5

2.0

2.5

3.0
Amorphe
Mésomorphe
Contrainte

 
Fig IV.1.32 : Evolution des taux de phases et de la contrainte nominale  

en fonction de la déformation nominale pour Td = 75°C 
 
A cette température, seule une phase cristalline est induite durant la déformation. Le taux de 
phase cristalline augmente rapidement à partir de 140% de déformation pour atteindre un taux 
de 30% et plafonner ensuite. L’analyse des profils d’intensité intégrés a montré que, comme 

lors de l’analyse ex-situ, la phase cristalline induite par étirage est de type α désordonnée, 
différente de celle induite thermiquement. 
 
L’analyse menée parallèlement par diffusion des rayons X a permit de mettre en évidence 
l’existence d’une longue période comme le montre les clichés de diffusion obtenus pour des 
échantillons déformés à Td = 75°C d’un taux de 400% et 440% respectivement qui sont 
représentés sur la figure IV.1.33. 
 

(a) (b) 
Fig IV.1.33 : Clichés SAXS obtenus pour un échantillon déformé à 75°C (a) d’un taux de 400% et (b) d’un taux 

de 440% (l’axe de sollicitation est horizontal) 
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La présence de deux taches orientées selon l’axe de sollicitation sur le cliché SAXS révèle 
que les chaînes macromoléculaires cristallisent sous forme de cristaux micellaires. Le 
dépouillement de ces clichés à permit de calculer la valeur de cette longue période à savoir   
21 nm, c'est-à-dire, du même ordre de grandeur que celles obtenues lors de la cristallisation 
thermique du PLA qui étaient comprises entre 19 et 22 nm selon la température et le mode de 
cristallisation. 
 
A contrario, les analyses SAXS pour les températures d’étirage de 70°C et 65°C, c'est-à-dire 
pour des échantillons totalement ou partiellement mésomorphes,  n’ont pas permis de mettre 
en évidence de longue période. Cela montre que, soit la phase amorphe et la phase 
mésomorphe ne sont pas arrangées de manière périodique au sein du matériau, soit il n’existe 
pas un contraste de densité électronique assez important entre la phase amorphe et la phase 
mésomorphe. Ce dernier point semble d’ores et déjà confirmé. En effet, le contraste 
électronique entre la phase amorphe et la phase cristalline du PLA est très peu marqué car ces 
deux phases ont des densités proches (cf chap I.2). 
 

Les analyses in-situ décrites précédemment ont donc permit d’étudier l’influence de la 
vitesse de déformation sur l’évolution structurale de notre matériau lorsque celui-ci est soumis 
à une déformation uniaxiale. En outre, il a été montré qu’à même température, une diminution 
de la vitesse de sollicitation favorise la formation d’une structure cristalline. De plus, l’étude 
de l’évolution structurale durant un essai de relaxation à clairement montré que la phase 
mésomorphe est une phase thermodynamiquement stable. 
 
 

IV.1.d) Relation entre structure et orientation 
 

 Il a été montré au début de ce chapitre, que la pente dσ/dε était plus importante à 70°C 
qu’à 90°C. Or la phase mésomorphe induite à 70°C a vraisemblablement un caractère moins 
cohésif que la phase cristalline et donc le durcissement devrait être moins prononcé à 70°C 
qu’a 90°C. Afin d’expliquer ce point, cette partie sera consacrée à l’étude des relations entre 
l’orientation des chaînes macromoléculaires et la structure induite lors de la déformation. 
Même si le paramètre d’orientation P2, défini au chapitre II, a été déterminé dans le cas des 
échantillons analysés ex-situ, il faut garder à l’esprit que pour ces échantillons, une relaxation 
partielle de la phase amorphe a pu avoir lieu, et il faut donc analyser les résultats obtenus avec 
précaution. A contrario les essais réalisés in-situ permettent de s’affranchir de cet effet et ainsi 
tirer des conclusions plus sures.  
 
Concernant les phases induites, les valeurs de P2, de l’ordre de 0.95 pour la phase cristalline et 
0.92 pour la phase mésomorphe, indiquent que celles-ci sont fortement orientées selon l’axe 
de sollicitation, comme on pourrait aisément s’y attendre.  
Les valeurs obtenues pour l’orientation de la phase amorphe en fonction de la déformation, 
rapportées sur la figure IV.1.34, montrent un comportement similaire quelles que soient les 
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conditions de sollicitation, à savoir une augmentation de l’orientation avec la déformation. 
Néanmoins, la valeur de P2 est plus élevée dans le cas d’une phase mésomorphe ce qui 
s’explique par le fait que cette phase n’est induite que pour des basses températures. Dans ces 
conditions, les chaînes sont moins mobiles et relaxent plus difficilement durant la 
déformation. 
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Fig IV.1.34 : Evolution de paramètre d’orientation P2 en fonction de la déformation  

pour différentes conditions de sollicitation 
 
Cette différence d’orientation des chaînes macromoléculaires permet de comprendre les 
différences dans les pentes de consolidation observées précédemment. En effet, les chaînes 
amorphes étant plus orientées à 70°C qu’à 90°C, la force de rappel entropique est donc plus 
élevée et il faut donc fournir plus d’énergie afin de déformer le matériau. Néanmoins, étant 

donné que χc est constant pour ε > 200%, les aspects de plasticité doivent également être pris 
en compte, ces derniers participant au durcissement observé, particulièrement aux grandes 
déformations. 
 

Nous nous sommes ensuite intéressés à l’évolution de l’orientation de la phase amorphe 
suivant la nature de la phase induite en étudiant la variation du paramètre d’orientation en 
fonction du taux de phase induite (Fig IV.1.35). 
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Fig IV.1.35 : Evolution du taux de cristallinité ou de phase mésomorphe en fonction du paramètre d’orientation 

P2 pour différentes conditions de sollicitation 
 
Tout d’abord, on remarque qu’à même vitesse de déformation initiale, l’orientation de la 
phase amorphe est plus importante à basse température. En effet, l’orientation de la phase 
amorphe est  liée à une compétition entre l’alignement des chaînes selon l’axe de sollicitation 
induit par la déformation et la relaxation des chaînes, cette relaxation étant plus rapide à haute 
température l’orientation est donc moins prononcée dans ce cas. 
Il apparaît également que la transition désordre-ordre induite par la déformation débute à 
partir d’une valeur critique de l’orientation des chaînes qui diminue avec l’augmentation de la 
température. De plus, la relation linéaire entre le paramètre d’orientation et le taux de phase 
induite indique que, pour un couple température-vitesse de déformation, le taux de phase 
induite est déterminé par l’orientation de la phase amorphe. Ces deux derniers points sont en 
accord avec les résultats de Le Bourvellec et al. sur le PETG [Lebo1], 
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Conclusions du chapitre 
� Pour Tg + 5°C < Td < Tg + 30°C le PLA présente un stade de durcissement qui est lié 

à une structuration du matériau : 

� pour Td proche de Tg : une phase mésomorphe est induite pour ε ≥  130%, 
le taux de phase augmentant graduellement avec la déformation 

� pour Td >> Tg : une phase cristalline est induite pour ε ≥  200%, la 
cinétique de cristallisation étant de type sigmoïdale 

� La phase cristalline induite mécaniquement a une structure différente de celle induite 

thermiquement : il s’agit d’une forme α désordonnée. 
� La phase mésomorphe est induite à des taux de déformations inférieurs à ceux de la 

phase cristalline. 
� La phase mésomorphe, phase d’ordre intermédiaire entre l’amorphe et le cristal 

possède une signature caractéristique en IRTF. De plus elle semble jouer le rôle de 
précurseur à la cristallisation. 

� La formation d’une phase ordonnée, se fait à partir d’une valeur critique de 
l’orientation de la phase amorphe, cette valeur étant fonction des conditions de 
sollicitation.  
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Chapitre IV : Structuration du PLA induite par 
déformation uniaxiale  
 
IV.2 ) Déformation du PLA amorphe à T<Tg 
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IV.2.a) Etude du comportement mécanique 
 
Ce chapitre sera consacré à l’étude des relations entre structure et propriétés 

mécaniques du PLA lorsque celui-ci est étiré à des températures inférieures à sa température 
de transitions vitreuse.  
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Fig IV.2.1 : Courbes contraintes-déformations nominales du PLA étiré à T<Tg pour 
°
ε  = 0.04 s-1 

 
Le comportement mécanique du PLA en fonction de la température, présenté sur la 

figure IV.2.1, montre qu’à 25°C le matériau a un comportement de type fragile alors que, 
pour des températures d’étirage supérieures à 25°C, ce comportement devient ductile comme 
en témoignent les taux de déformation plastique importants atteints. Cette transition fragile-
ductile du PLA sera discutée dans la suite du manuscrit (chap IV.3). Dans la gamme de 
température où le matériau est ductile, on observe un « crochet » de traction qui correspond à 
la formation d’une striction, c'est-à-dire à une localisation de la déformation sur l’éprouvette. 
Après la propagation de la striction, un bref stade de durcissement est observé avant la rupture 
de l’éprouvette. Dans le cas d’une déformation effectuée à 35°C, des oscillations de 
contraintes apparaissent sur la courbe de traction. Ces dernières ne sont pas liées à des 
problèmes expérimentaux mais correspondent à un processus de déformation particulier qui 
sera décrit plus en détail et discuté dans la suite du manuscrit (chap V.1).  
 
Afin de mieux caractériser le comportement mécanique du PLA, et plus particulièrement la 
transition fragile-ductile, nous avons réalisé une étude systématique en fonction de la 
température d’étirage et de la vitesse de sollicitation initiale. La figure IV.2.2 présente 
l’allongement à rupture ainsi que la contrainte au seuil d’écoulement mesurés pour différents 
couples vitesse/température de déformation. 
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(a) (b) 
Fig IV.2.2 : (a) allongement à rupture et (b) contrainte au seuil  

mesurées pour différentes conditions de sollicitation 
 
Comme le montre cette figure, il existe une équivalence entre la température et la vitesse de 
sollicitation, impliquant en particulier un décalage de la température de transition ductile-
fragile selon les conditions de sollicitation. En particulier, trois domaines de comportement 
peuvent être mis en évidence : 

• à basse vitesse et basse température : domaine où la rupture de l’échantillon 
survient dans le domaine viscoélastique du matériau (i.e. avant le seuil 
d’écoulement). 

• aux vitesses et températures intermédiaires : domaine où la rupture du matériau 
survient juste après le seuil d’écoulement (durant l’amorçage de la striction). 

• aux basses vitesses et/ou hautes températures : domaine où l’échantillon est 
ductile  et où des taux de déformation plastique importants sont atteints. 

 
IV.2.b) Etude de l’évolution structurale 
 
Les échantillons déformés à différentes températures ont été analysés par diffraction 

des rayons X afin de caractériser l’évolution structurale. Etant donné que pour T<Tg la 
déformation se fait par propagation d’une instabilité plastique, seules les zones où la striction 
s’est propagée ont été analysées. La déformation locale dans la striction, mesurée ex-situ, est 
stable durant la propagation, puis augmente durant le stade de consolidation qui lui succède 
jusqu’à la rupture. Le taux de déformation varie de 130% à 200% suivant les conditions de 

sollicitation. Les clichés obtenus pour ε ≥  160% sont similaires à ceux obtenus 
précédemment lors de l’étirage d’échantillons à des températures voisines de Tg, et indiquent 
qu’une phase mésomorphe est induite lors de la déformation d’échantillons sous Tg. Un 
exemple est illustré sur la figure IV.2.3 sur laquelle est rapporté le cliché WAXS obtenu pour 

un échantillon déformé à 45°C de ε ≈  160%. 
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Fig IV.2.3 : Clichés WAXS obtenu pour un échantillon déformé à 45°C  

(taux de déformation local : ≈  160%, axe de sollicitation vertical) 

 
L’évolution du taux de phase mésomorphe a été suivie lors d’essais in-situ. Les résultats 
obtenus pour un échantillon déformé à une température de 45°C sont présentés sur la figure 
IV.2.4. L’analyse des données montre que la phase mésomorphe est induite durant la 
déformation, à partir d’une déformation nominale de 65%, ce qui peut paraître surprenant par 
rapport à ce qui a été précédemment observé ex-situ. Cela s’explique par le fait qu’à cette 
température d’étirage la déformation du matériau se fait de manière hétérogène ce qui 
implique que, pour ces expériences, la déformation nominale n’a pas de sens et ne rend pas 
compte de la déformation réelle de la zone analysée. 
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Fig IV.2.4 : Evolution des taux de phase, de la contrainte nominale et du coefficient de transmission en fonction 

de la déformation nominale du PLA déformé à 45°C à une vitesse de déformation initiale 
o

ε  = 0.01 s-1 
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Ces données ont donc été mises en parallèle avec le coefficient de transmission qui rend 
compte des variations d’épaisseur durant l’expérience, et donc de la déformation de la zone 
analysée. La comparaison de ces deux types de données montre que le taux de phase 
mésomorphe augmente avec le taux de déformation pour atteindre une valeur maximale 
d’environ 10%. Le même comportement a été observé quelle que soit la température d’étirage 
dans la gamme de température où le matériau est ductile.  
 
Nous avons ensuite cherché à caractériser les échantillons déformés sous Tg. L’analyse DSC 

d’un échantillon déformé à 45°C de εl ≈  200% est similaire à celui obtenu précédemment 
dans le cas des échantillons étirés juste au dessus de leur température de transition vitreuse 
(Fig IV.2.5). 
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Fig IV.2.5 : Thermogramme DSC d’un échantillon déformé de 200% à 45°C et clichés WAXS pris avant et 

après la transition vitreuse (la courbe en pointillés correspond à l’échantillon amorphe isotrope) 
 

Comme précédemment, on observe un endotherme au passage de la transition vitreuse 
suivi d’un large exotherme indiquant qu’une cristallisation froide se produit sur une gamme 
de température très large. Cet exotherme est suivi d’un endotherme résultant de la fusion des 
cristaux crées pendant la chauffe. Les valeurs quasi-identiques des énergies de fusion et de 
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cristallisation indiquent que le matériau déformé ne contient initialement pas de phase 
cristalline. Le cliché obtenu pour l’échantillon chauffé juste après l’endotherme est 
caractéristique de celui d’un amorphe isotrope. Ceci vérifie l’attribution faite précédemment 
de cet endotherme à la fusion de la phase mésomorphe induite durant la déformation. 

 
Il est à noter également sur ces thermogrammes une diminution du Cp du matériau 

juste avant la transition vitreuse et le pic endothermique à 70°C. Cette observation a déjà été 
rapportée pour d’autres polymères étirés. En particulier, David et al. et al. ont, dans le cas 
d’un PS étiré [Davi1], attribué le phénomène au recouvrement de la composante anélastique 
de la déformation. 
 
 

IV.2.c) Etude de la phase mésomorphe du PLA 
 
En complément de cette étude structurale, nous nous sommes attachés à caractériser la 

phase mésomorphe du PLA, son mécanisme d’apparition, sa stabilité ainsi que sa structure.  
 
IV.2.c.i) Stabilité de la phase mésomorphe 

 

Pour cela, l’évolution structurale d’un échantillon déformé à 45°C de εn ≈  350% a été 
suivie in-situ lors d’un essai de relaxation à 45°C (Fig IV.2.6.a) et lors d’une chauffe à T > Tg 
(Fig IV.2.6.b). 
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Fig IV.2.6 : Evolution des taux de phase et de la contrainte nominale en fonction du temps (a) lors d’un essai de 
relaxation à 45°C et (b) lors de la chauffe de l’échantillon  

 
Concernant l’essai de relaxation, la figure montre le développement graduel de la 

phase mésomorphe durant l’étirage puis sa stabilisation durant toute la durée de la relaxation. 
Ce résultat témoigne du caractère stable de la phase mésomorphe qui peut-être attribué à la 
création d’interactions inter-chaînes. 
Concernant le comportement du matériau lors que la chauffe (Fig IV.2.6.b), aucune évolution 
structurale n’est observée après arrêt de l’essai de traction tant que la température reste 
inférieure à 70°C. Par contre, on assiste à une cristallisation dès lors que la température atteint  
70°C. Durant cette cristallisation, on n’observe pas de changement notable du taux de phase 
mésomorphe, et la phase cristalline semble se former directement à partir de la phase 
amorphe.  
 

Ce résultat semble indiquer que la phase mésomorphe est une véritable phase stable et 
pas un simple état transitoire précurseur de la cristallisation du PLA. En effet, dans le cas 
contraire on aurait pu s’attendre à ce que le développement de la phase cristalline se fasse au 
détriment de la phase mésomorphe. 
 
Afin de juger de l’influence de l’orientation des chaînes macromoléculaires sur la stabilité de 
la phase mésomorphe, nous avons procédé à des mesures de rétraction des échantillons étirés 
dans l’état mésomorphe. Pour cela, la recouvrance de la déformation a été mesurée suite à une 
étape de chauffe jusqu’à une température de 80°C, c'est-à-dire juste après l’endotherme. 
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Fig IV.2.7 : Recouvrance de la déformation à 80°C en fonction de la déformation initiale  

pour des échantillons déformés à différentes températures 
 

Deux types de comportement peuvent être mis en évidence à partir des résultats de la 
figure IV.2.7. Pour les échantillons déformés sous Tg, ou pour les échantillons déformés à de 
faibles taux juste au dessus de Tg, on observe une rétraction totale de l’échantillon. Au 
contraire, pour les échantillons déformés juste au dessus de Tg à des taux supérieurs à 230% 
la rétraction de l’échantillon n’est que partielle. L’analyse couplée en WAXS de ces 
échantillons a révélée que lorsque la rétraction est totale, il n’existe plus aucune trace de 
phase mésomorphe alors que celle-ci est encore bien présente lorsque la rétraction n’est pas 
totale.  
Il ressort de ces résultats, d’une part, que la phase mésomorphe est intimement liée à 
l’orientation du matériau par la nécessité d’alignement des chaînes parallèles les unes aux 
autres sur de petits volumes. D’autre part, le caractère total ou partiel de la rétraction est dû au 
fait qu’une cristallisation se produit ou pas durant la rétraction. En effet, une cristallisation 
froide durant la rétraction crée des nœuds physiques qui permettent de figer la structure et 
ainsi d’en conserver l’orientation.  
 
Un corollaire de la stabilité thermodynamique de la phase mésomorphe est sa cohésion. Le 
comportement thermomécanique doit permettre d’accéder à des informations précieuses. Pour 
cela des échantillons étirés de différents taux à 70°C ont été analysés en DMA.  
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L’évolution du module de perte E’’ en fonction de la température pour des échantillons 
déformés est présentée sur la figure IV.2.8. La présence d’une phase mésomorphe au sein du 
matériau augmente la température de relaxation principale. De plus, on peut noter que le 
maximum de E’’ pour les échantillons étirés et amorphes est très semblable à celui de 
l’amorphe non étiré. A contrario, le maximum de E’’ s’étale sur un plus grand domaine de 
température lorsqu’une mésophase est présente. Il ne s’agit donc pas d’un simple décalage de 
la relaxation principale mais de la création d’une zone cohésive qui élargit la distribution des 
temps de relaxation. 
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Fig IV.2.8 : Evolution du module de perte E’’ en fonction de la température  

pour des échantillons déformés à 70°C de différents taux 
 

Nous avons ensuite cherché à évaluer quelle était l’influence de la phase mésomorphe 
sur les propriétés du matériau. Pour cela, nous avons analysé les propriétés mécaniques à 
température ambiante d’un PLA déformé à 70°C. La figure IV.2.9.a rappelle l’évolution du 
facteur d’orientation P2 de la phase amorphe en fonction de la déformation, calculé à partir 
des clichés WAXS. Comme le montre cette figure, P2 varie linéairement avec l’augmentation 
de la déformation. 
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Fig IV.2.9) (a) évolution du facteur d’orientation P2 en fonction de la déformation pour Td = 70°C 
o

ε  = 0.04 s-1 

et (b) évolution du module de conservation E’ à 25°C en fonction du taux de déformation pour des échantillons 
de PLA pré-déformés à 70°C 

o

ε  = 0.04 s-1 

 
Sur la figure IV.2.9.b sont rapportées l’évolution du module de conservation E’ mesuré à 
25°C en fonction du taux de déformation pour des échantillons préalablement déformés à 
70°C, ainsi que l’évolution du taux de phase mésomorphe en fonction du taux de déformation. 
Il apparaît que, dans la gamme de déformation pour lesquelles l’échantillon est amorphe     

(i.e. 0 ≤  εl ≤  130%), E’ augmente légèrement avec l’augmentation de la déformation, ce 
phénomène pouvant être attribué à l’orientation des chaînes macromoléculaires dans la 
direction de sollicitation. Par contre, pour el ≥  130%, i.e. pour un échantillon mésomorphe, le 
module E’ augmente significativement avec la déformation. Cette augmentation de E’ semble 
liée à l’augmentation du taux de phase mésomorphe.  
Afin de s’assurer que cette augmentation du module de conservation est bien liée à la 
présence de la phase mésomorphe et non pas uniquement à l’orientation des chaînes, nous 
avons comparé l’évolution du module de conservation à 25°C d’échantillons de PLA et de 
polycarbonate (PC) pré-déformés à chaud afin d’orienter les chaînes macromoléculaires. Le 
polycarbonate a été choisi car, d’une part ce polymère ne cristallise pas sous étirage, et d’autre 
part, car sa masse entre enchevêtrement est faible et donc l’effet de l’orientation des chaînes 
sur le module d’autant plus marqué.  
Les échantillons de PC ont été déformés dans les mêmes conditions que les échantillons de 

PLA à savoir Td = Tg + 10°C et 
o

ε  = 0.04 s-1. Les résultats obtenus sont rapportés sur la figure 
IV.2.10. 
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Fig IV.2.10 : Evolution du module normalisé E’ à 25°C pour des échantillons de PLA et de PC 

pré-déformés de différents taux 
 
 Il apparaît clairement sur cette figure qu’à taux d’orientation équivalent, le module 
élastique du PLA est nettement plus élevé que celui du PC. On peut donc en conclure que 
l’augmentation du module avec la déformation à température ambiante pour les échantillons 
mésomorphes est majoritairement due à la présence de la phase mésomorphe. Ce dernier point 
souligne là encore le caractère cohésif de cette phase d’ordre intermédiaire. 
 

IV.2.c.ii) Structure de la phase mésomorphe 
 

Dans cette partie nous allons tenter de préciser la structure de la phase mésomorphe. 
L’analyse par IRTF des échantillons partiellement mésomorphes, quelles que soient les 
conditions dans lesquelles cette phase a été induite, révèle l’apparition d’une bande de 

vibration située vers 917cm-1, dont l’intensité augmente avec ε, comme l’illustre la figure 
IV.2.11.a. Parallèlement, la diminution de  l’intensité du pic situé à 955 cm-1, attribuée à une 
contribution purement amorphe [Zhan2], indique que le taux de phase amorphe au sein du 
matériau diminue avec l’augmentation du taux de déformation. Du fait de l’absence de cristal, 
la bande à 917cm-1 peut-être en toute logique attribuée à la phase mésomorphe dont le taux 
augmente avec la déformation. 

 



 181 

Nombre d'onde υ (cm-1)

880890900910920930940950960970

A
bs

or
ba

nc
e 

(u
.a

.)

0% (amorphe) 
0% (semi-cristallin)
360%
330%  
300% 
280% 
250% 
200% 
166% 
130% 
100% 
50% 
30% 

ε:

 (a) 

Déformation locale (%)

0 100 200 300 400 500 600 700

N
om

br
e 

d'
on

de
 (

cm
-1

)

916

917

918

919

920

921

922

923

924

Cristallisé 
thermiquement
Td = 70°C
Td = 80°C
Td < Tg
Td = 90°C

(b) 
IV.2.11 : (a) spectres IRTF obtenus pour des échantillons déformés à 70°C de différents taux & (b) évolution de 

la position du pic de vibration attribué à la phase mésomorphe et à la phase cristalline 
en fonction du taux de déformation locale 

 
Par ailleurs, cette bande de vibration à 917 cm-1 est voisine de la bande de vibration située à 
921 – 922 cm-1 caractéristique de la conformation 103 de la chaîne macromoléculaire dans la 
phase cristalline. Par conséquent, cette nouvelle bande peut être attribuée à un mode de 
vibration des chaînes de la phase mésomorphe qui sont dans une conformation hélicoïdale 
semblable à celle rencontrée dans le cristal. La position de cette bande de vibration à un 
nombre d’onde légèrement inférieur à la bande de vibration cristalline suggère que le 
balancement du groupement méthyle est plus facile dans la phase mésomorphe que dans le 

cristal compte tenu que l’énergie de vibration est de la forme hν (h = constante de Planck et   

ν = nombre d’onde).  
Concernant l’évolution du nombre d’onde de cette bande de vibration avec la déformation 
rapportée sur la figure IV.2.11.b, elle peut avoir diverses origines. Il peut s’agir d’une 
évolution de la structure via une modification des distances inter-chaînes ou un changement 
conformationnel mais également d’un effet des contraintes internes d’origine 
thermomécanique. Il nous est donc impossible de conclure à ce stade de l’étude. 



 182 

 
Les résultats obtenus en IRTF permettent de mettre en évidence l’existence d’une 

bande caractéristique de la phase mésomorphe dont la position laisse penser que les chaînes 
macromoléculaires de cette phase adoptent une conformation hélicoïdale proche de celle du 
cristal. Néanmoins, ces résultats ne permettent pas à eux seuls de décrire précisément la 
structure mésomorphe. C’est ce qui a motivé l’analyse détaillée des clichés de diffraction en 
vue d’obtenir une caractérisation à l’échelle atomique, mais également à l’échelle 
mésoscopique.  
Dans cette partie, la structure de la phase cristalline induite mécaniquement sera également 
analysée. 
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Fig IV.2.12 : Comparaison des profils d’intensité d’échantillons : cristallisé thermiquement,  
cristallisé mécaniquement et mésomorphe (λ = 0.51 Å) 

 
Une première analyse qualitative basée sur la comparaison des profils d’intensités intégrés 
pour un échantillon cristallisé thermiquement, un échantillon cristallisé mécaniquement et un 
échantillon mésomorphe, montre que les halos de diffraction de la phase mésomorphe sont 
dans la même région angulaire que certains pics de la phase cristalline.  
La position du maximum d’intensité du premier halo de la phase mésomorphe est située à un 

angle légèrement inférieur à celui de la phase cristalline. (2θ ≈  5.4° contre 2θ ≈  5.6°). Dans 
la maille cristalline ce pic correspond aux plans (110) et (200) c'est-à-dire aux plans 
principaux passant par les axes de chaînes. Dans la phase mésomorphe le halo mésomorphe 
apparaît à l’équateur du diagramme de diffraction ce qui signifie qu’il correspond également 
aux distances entre les chaînes macromoléculaires. Le déplacement vers les petits angles du 
maximum du halo mésomorphe par rapport à la raie cristalline signifie donc que les chaînes 
macromoléculaires de la phase mésomorphe sont en moyenne légèrement plus éloignées les 
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unes des autres que dans le cristal. La distance inter-chaîne étant principalement fonction de 
l’ordre latéral, dans le cas de la phase mésomorphe, celui-ci n’est pas optimal mais suffisant 
pour permettre aux chaînes d’être relativement proches. 
Concernant le second halo de la phase mésomorphe, celui-ci se situe à la même position que 

la raie (0 0 10) dans la phase cristalline induite mécaniquement 2θ ≈  10.7°. Les plans (0 0 10) 
sont ceux qui contiennent le carbone asymétrique des chaînes et traduisent la périodicité de la 
chaîne. Pour la phase mésomorphe, le halo est observé en position méridienne et correspond 
donc à une périodicité intra-chaîne de valeur quasi-identique à celle du cristal. Cela confirme 
l’hypothèse précédente que la conformation des chaînes de la phase amorphe est semblable à 
celle rencontrée dans le cristal. 
 
Afin de quantifier ces éléments, les distances inter et intra-chaînes ont été calculées à partir de 
la position des pics et sont rapportées dans le tableau IV.2.1. Les distances théoriques ont été 

calculées à partir de la description de la structure α donnée par Sasaki et al. [Sasa1] 
 

 
Théorie 

(Å) 
Cristal thermique 
PLA4042D (Å) 

Cristal mécanique 
(Å) 

Mésophase 
(Å) 

Distance inter-chaînes  
Plans (110)/(200) 

5.3 5.31 5.39 5.48 

Distance intra-chaînes 
Plans (0010) 

2.88 2.87 2.83 2.83 

 
Tableau IV.2.1 : Distances inter et intra-chaînes selon la phase considérée 

  

Les données de ce tableau confirment l’analyse qualitative précédente. Le très bon accord 
entre les données théoriques et expérimentales confirme que le cristal obtenu thermiquement 

est de forme α avec une hélice de pas 103, et que la structure cristalline induite 
mécaniquement est différente de celle obtenue thermiquement. En particulier, la différence 
observée au niveau des distances intra-chaîne laisse penser que le pas d’hélice est légèrement 
différent pour les deux structures. 
La taille des domaines cohérents pour les différentes phases a également été calculée à l’aide 
de la loi de Debye-Scherrer.  
 

 
Cristal thermique 

(nm) 
(1h à 120°C) 

Cristal mécanique 
(nm) 

(ε = 400% Td = 75°C) 

Mésophase (nm) 
(ε = 300% Td = 65°C) 

Taille du domaine 
cohérent inter-chaînes 

(selon (110)&(200)) 

22 11 2 

Taille du domaine 
cohérent intra-chaînes 

(Selon (0 0 10)) 

9 3.6 1.4 

Tableau IV.2.2 taille des domaines cohérents en fonction de la phase 



 184 

La taille des domaines cohérents est plus petite pour un cristal induit mécaniquement 
que pour un cristal induit thermiquement. Cela est dû au fait que  lors de la cristallisation 
thermique les chaînes disposent d’une assez grande liberté dans le fondu pour s’organiser sur 
de larges domaines. Dans le processus de cristallisation induite mécaniquement, les chaînes 
bénéficient certes d’une orientation favorable, mais les contraintes mécaniques réduisent 
considérablement leurs degrés de liberté limitant ainsi l’extension de l’ordre à la fois 
transverse et longitudinal. 
Pour la phase mésomorphe on peut voir que la taille du domaine cohérent entre les chaînes, de 
l’ordre de 2nm, est très inférieure à celles observées pour les cristaux. Cette valeur correspond 
à un ordre local impliquant 4 à 5 chaînes macromoléculaires contre environ 35 chaînes pour le 
cristal thermique. D’autre part la taille du domaine cohérent longitudinal pour la phase 
mésomorphe est de l’ordre de 1.4 nm, c'est-à-dire de l’ordre de 5 monomères. Cette valeur est 
deux fois plus petite que le paramètre c de la maille cristalline qui vaut 2.88 nm ce qui 
constitue une raison pour laquelle aucune cristallisation n’est observée lors de l’étirage à 
65°C. 
 
A partir de l’ensemble de ces résultats, il est donc de donner une représentation schématique 
de la structure de la phase mésomorphe (Fig IV.2.13) 
 

cristalmésophase  
Fig IV.2.13 : Représentation schématique de la structure de la phase mésomorphe 
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IV.2.c.iii) Origine de la formation d’une phase mésomorphe 

 
Mulligan et al. ont observé la formation d’une phase mal ordonnée lors de l’étirage du 

PLA de composition quelque peu différente du PLA de cette étude. Ces auteurs ont suggéré 
que l’origine de cette phase se trouvait dans la faible mobilité moléculaire aux températures 
juste au dessus de Tg, qui empêche l’arrangement latéral des chaînes nécessaire à la 
cristallisation. En effet, les données du tableau IV.2.2 indiquent que l’ordre latéral dans la 
mésophase est limité à de courtes distances. 

 
Les résultats obtenus à partir de l’analyse ex-situ à 0.04 s-1 ainsi que ceux obtenus à partir de 
l’analyse in-situ effectuée à 0.01 s-1 ont été comparés avec ceux de Mulligan et al. qui ont 
défini des domaines d’existence des phases mésomorphe et cristalline en fonction des 
conditions d’étirage. L’ensemble des résultats est reporté sur la figure IV.2.14. 
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Fig IV.2.14 : Phase induite par déformation en fonction des conditions de sollicitation 

 
On observe un bon accord entre les données de la littérature et celles obtenues dans 

cette étude. De plus, nos propres données mettent en évidence une zone de transition où une 
phase mésomorphe et une phase cristalline peuvent exister. 
Mulligan et al. ont proposé que la formation de cette phase mésomorphe est due au manque de 
« adequate relaxations », en d’autres mots, à un manque de mobilité moléculaire.  
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Néanmoins, à l’heure actuelle, il n’existe aucune donnée expérimentale permettant de vérifier 
cette hypothèse.  
Afin de juger du degré de mobilité moléculaire aux températures des essais de déformation, 
les échantillons amorphes ont été analysés en mécanique dynamique. Afin de comparer essais 
mécaniques et essais dynamiques, il est nécessaire d’ajuster la fréquence des seconds à la 
vitesse des premiers. La figure IV.2.15 schématise la déformation appliquée à un échantillon 
en fonction du temps lors d’un essai de DMA. Ce schéma montre que durant ¼ de période 

l’échantillon est déformé de ε. Il est donc possible de définir une vitesse de déformation 

moyenne <
o

ε > = 4.ε.f  lors de l’essai de DMA. 

 

 
Fig IV.2.15 : Evolution de la déformation appliquée en fonction du temps lors d’un essai de DMA 

 
Ainsi, la fréquence de 10 Hz a été utilisée en DMA pour comparaison avec la traction 
monotone à 0.04 s-1. Les résultats obtenus sont rapportés sur la figure IV.2.16. 
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Fig IV.2.16 : (a) évolution du module de conservation E’ et (b) du module de perte E’’  
en fonction de la température (f = 10 Hz � <ε°> ≈  0.04 s-1) 

 
Les résultats montrent que l’état caoutchoutique du PLA, pour lequel toutes les 

mobilités moléculaires sont activées, n’est atteint que vers 90°C au vu des valeurs plateau de 
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E’ et E’’. C’est précisément à cette température que la cristallisation seule est induite durant 
l’étirage. Cela montre clairement que ce phénomène n’est possible que si l’ensemble des 
mobilités moléculaires est activé au sein du matériau.  
Par contre, dans le domaine 65-70°C favorable à la formation de la phase mésomorphe,  on 
observe que la composante dissipative est encore très élevée bien que le matériau soit 
(quasiment) à l’état caoutchoutique comme en témoigne la valeur du module élastique. Cela 
signifie que les mobilités moléculaires ne sont pas totalement activées, en particulier celles 
correspondant aux temps de relaxation longs. Les mouvements moléculaires coopératifs à 
moyennes et grandes distances, correspondants à ces temps longs semblent être 
indispensables à la formation d’une phase cristalline qui demande une organisation des 
chaînes à grande distance. Nous avons là une confirmation de l’hypothèse de Mulligan et al. 
que la structuration du PLA durant l’étirage est en grande partie gouvernée par des aspects de 
mobilité moléculaire. 
 
Par ailleurs, une corrélation entre structure induite mécaniquement et temps de relaxation des 
chaînes macromoléculaires a déjà été suggérée par Mahendrasingam et al. dans le cas du PET  
[Mahe1]. Ces auteurs ont montré  que lorsque la vitesse d’étirage était plus grande que les 
vitesses de rétraction des chaînes, la cristallisation induite ne pouvait se produire qu’après 
l’essai de déformation, durant la relaxation de l’échantillon. Dans le cas contraire, une 
cristallisation induite était observée durant l’étirage (cf fig IV.2.17). 
Dans cette étude les auteurs ont également montré que le temps de reptation des chaînes 
gouvernait la cristallisation induite, en particulier que la cristallisation induite n’était possible 
que pour des vitesses de sollicitation supérieures au temps de reptation des chaînes. 
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Fig IV.2.17 : Illustration du changement de comportement pour la cristallisation induite en fonction de la 

température et des vitesses de relaxation estimées des chaînes (d’après [Mahe1]) 
 
Jusqu’à présent, aucune étude n’a réussi à montrer le lien entre la formation d’une phase 
mésomorphe et les temps caractéristiques des chaînes macromoléculaires. Nous avons abordé 
cette question en utilisant la même démarche que Mahendrasingam et ses collaborateurs  dans 
l’étude de la cristallisation induite du PET. Cette approche, basée sur le modèle de Doi et 
Edwards (cf chap II.3), s’appuie sur trois mécanismes, liés entre eux et se produisant à des 
échelles de temps différentes. Le premier mécanisme, le plus rapide, correspond à la 
relaxation des segments de chaînes entre deux enchevêtrements dont le temps caractéristique 

est noté τa. Les autres processus sont la rétraction et la reptation auxquels sont associés les 

temps caractéristiques τb et τc, respectivement. 
 

L’évolution de l’inverse du temps de relaxation τa, calculé à partir de la méthode exposée au 
chapitre II.3, en fonction de la température est rapportée sur la figure IV.2.18.  
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Seule une phase mésomorphe est induite durant l’étirage, pour des vitesses de déformation 

initiales supérieures à 1/τa alors que c’est une phase cristalline qui est induite pour des 

vitesses de déformation initiales inférieures à 1/τa. Cette observation met en évidence une 
corrélation entre ce temps caractéristique et la nature de la phase induite par étirage.  
Néanmoins, ce résultat est à nuancer car dans ce formalisme deux aspects ne sont pas pris en 

compte. D’une part, dans le cas présent, 1/τa est comparé à la vitesse de déformation initiale, 
or l’essai se faisant à vitesse de traverse constante, la vitesse de déformation n’est pas 
constante durant tout l’essai. D’autre part, dans cette étude, les temps de relaxation ont été 
déterminés à partir d’expériences à très faibles déformations. Or, aux taux de déformations à 
partir desquels une phase mésomorphe ou cristalline se forme, la distribution des temps de 
relaxation a évoluée.  
La démarche « simpliste »  utilisée ici n’est donc qu’une première approche même si un lien 
semble bien exister entre la nature de la phase induite et le temps de relaxation. Une analyse 
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plus poussée est nécessaire, notamment concernant l’évolution des temps de relaxation avec la 
déformation plastique. 
 
Néanmoins, notre analyse est validée par deux observations. D’une part, alors que la phase 

mésomorphe est induite pour (Td = 65°C, 
°
ε  = 0.01 s-1) et  (Td = 70°C, 

°
ε  = 0.04 s-1), une 

phase cristalline est induite si la vitesse est diminuée de deux décades, comme le montre les 
clichés WAXS rapportés sur la figure IV.2.19.  
 

 
(a) 

 
(b) 

Clichés WAXS obtenus à (a) Td=65°C, 
o

ε  = 10-4 s-1 et (b) Td=70°C, 
o

ε  = 4.10-4 s-1 

(l’axe de sollicitation est vertical) 
 

D’autre part, le cliché WAXS obtenu pour un échantillon déformé de ε ≈  800% à Td = 100°C 
(Fig IV.2.19) montre que, malgré le taux de déformation important, aucune phase cristalline 
ou mésomorphe n’a été induite et le matériau reste isotrope. Pour ces conditions de 
sollicitation, la relaxation est telle que les chaînes perdent leur orientation devant l’étirage, 
empêchant ainsi toute forme de mise en ordre. 
 

 
Fig IV.2.19 : Cliché WAXS d’un échantillon déformé de 800% à 100°C 

(l’axe de sollicitation est vertical) 
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Conclusions du chapitre 
� Une phase mésomorphe est induite par déformation pour des températures d’étirage 

inférieures à Tg dans la gamme de température où le PLA est ductile 

� La phase mésomorphe est une structure frustrée, cohésive et thermodynamiquement 

stable 

� La phase mésomorphe possède : 

� Une taille de domaine cohérent latérale impliquant 4 à 5 chaînes 

� Une taille de domaine cohérent longitudinale impliquant 5 à 6 motifs 

� Les chaînes adoptent une structure hélicoïdale semblable à celle rencontrée dans le 

cristal 

� Une bande de vibration caractéristique en IRTF située vers 917 cm-1 

� La formation de la phase mésomorphe, et plus généralement la nature de la phase 

induite par la déformation est liée à la dynamique des chaînes macromoléculaires 

� La phase mésomorphe ne semble pas, contrairement au cas du PET, jouer un rôle de 

précurseur à la cristallisation 
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Chapitre IV : Structuration du PLA induite par 
déformation uniaxiale  
 
IV.3 ) Déformation du PLA semi-cristallin 
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  Ce chapitre est consacré à l’étude des propriétés mécaniques et de l’évolution 
structurale induite par la déformation du PLA initialement semi-cristallin. Le travail concerne, 
en particulier, l’influence du taux de cristallinité sur les propriétés mécaniques du matériau 
ainsi que sur l’évolution structurale induite lors de l’étirage.  
 

IV.3.a) Caractérisation des matériaux initiaux 
 
Les échantillons utilisés pour cette étude ont été obtenus par un recuit à 120°C des 

films de PLA amorphes durant différents temps afin d’obtenir différents taux de cristallinité 

initiaux. A cette température de recuit, la phase cristalline induite est de forme α comme cela 
a été vérifié par diffraction des rayons X et spectroscopie IRTF. La morphologie obtenue suite 
à ce traitement est de type sphérolitique, comme le montre l’image AFM présentée sur la 
figure IV.3.1.a pour un échantillon recuit 2h à 120°C. Les sphérolites ont une taille de l’ordre 

de 2-3 µm expliquant ainsi le blanchiment observé des éprouvettes lors du recuit. Le taux de 
cristallinité déterminé par DSC, de l’ordre de 40%, correspond au taux de cristallinité 
maximal accessible. Finalement, la longue période observée par AFM (Fig V.3.1.b), de 
l’ordre de 23 nm, est en bon accord avec celle mesurée par diffusion des rayons X (Fig 
V.3.1.c) à savoir 22 nm. 
 

 
(a) 
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Fig IV.3.1 : (a) Image AFM à grande échelle d’un échantillon de PLA recuit 2h à 120°C,  
(b) Profil de diffusion SAXS et (c) image AFM à petite échelle 

 
La microstructure cristalline a ensuite été caractérisée en comparant les profils 

d’intensité normalisés obtenus à partir des clichés WAXS auxquels ont été soustraites les 
contributions de la phase amorphe, pour les échantillons recuits durant différents temps et 
donc comportant différents taux de cristallinité (Fig IV.3.2).  
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Fig IV.3.2 : Evolution des profils d’intensité normalisés en fonction du taux de cristallinité 

 
Quel que soit le temps de recuit, le profil d’intensité obtenu pour la phase cristalline est 
identique. En particulier, les pics cristallins sont à la même position indiquant que la phase 

cristalline induite est de la forme α. De plus, les pics cristallins ont la même largeur à mi-
hauteur ce qui signifie que la taille des domaines cohérents est la même quel que soit le taux 
de cristallinité. Cette taille limite de domaines cohérents peut-être attribuée à la répartition 
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statistique d’unités D-LA le long de la chaîne qui limite la taille des « blocs cohérents » 
cristallins. Il apparaît donc, qu’à l’échelle mésoscopique, la microstructure cristalline du PLA 
est indépendante du taux de cristallinité. 
 
Dans un souci de caractériser l’évolution du comportement de la phase amorphe suite à la 
cristallisation, des échantillons recuits durant différents temps ont été analysés en DMA. 
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Fig IV.3.3 : Evolution du module élastique E’ et de tanδ en fonction de la température  

pour des échantillons de PLA de différents taux de cristallinité 
 
Les propriétés viscoélastiques des différents matériaux, rapportées sur la figure IV.3.3, 
montrent que le taux de cristallinité initial ne modifie pas significativement la température de 

la relaxation principale α. Cette invariance de Tα avec l’augmentation du taux de cristallinité 
indique, au niveau structural, que la phase amorphe n’est pas contrainte de manière 
significative par la phase cristalline. Par ailleurs, il apparaît que la valeur du module élastique, 
dans le domaine de température où le matériau est à l’état caoutchoutique, augmente avec le 
taux de cristallinité. Cette rigidification du matériau résulte de la présence des cristaux qui 
jouent le rôle de nœuds physiques dans une matrice caoutchoutique.  
 

IV.3.b) Etude des propriétés mécaniques 
 
Le comportement mécanique en traction a tout d’abord été caractérisé à une 

température de 45°C, c'est-à-dire lorsque le matériau est à l’état vitreux. Les courbes 
contrainte – déformation nominales présentées sur la figure IV.3.4 montrent que, quel que soit 
le taux de cristallinité, les échantillons semi-cristallins présentent un comportement fragile 
contrairement au matériau amorphe qui peut se déformer jusqu’à près de 300%.  
C’est donc la phase cristalline qui conditionne les propriétés d’étirabilité du matériau, et en 
particulier, fragilise ce dernier.  
 



 198 

Déformation nominale (%)

0 50 100 150 200 250 300

C
on

tr
ai

nt
e 

no
m

in
al

e 
(M

P
a)

0

10

20

30

40

50

60

70

80

Amorphe
Xc = 5%
Xc = 25% 
Xc = 40% 

 
Fig IV.3.4 : Courbes contrainte-déformation nominales en fonction du taux de cristallinité pour Td = 45°C 

 
Le comportement mécanique en traction a ensuite été analysé au dessus de Tg. Les 

courbes contrainte – déformation nominales présentées sur la figure IV.3.5 illustrent 
l’influence de la température d’étirage sur les propriétés mécaniques d’un PLA ayant un taux 

de cristallinité χc= 40%. 
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Fig IV.3.5 : Courbes contrainte-déformation nominales en fonction de la température  

pour un PLA semi cristallin (χc = 40%) 
 
L’évolution du comportement mécanique observé est typique d’un polymère semi-cristallin 
étiré au dessus de Tg à savoir, une diminution de la contrainte au seuil et une augmentation de 
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l’allongement à la rupture avec l’augmentation de la température d’étirage. Par ailleurs, une 

analyse plus fine des courbes met également en évidence un changement de la pente dσ/dε à 

Td = 70°C et Td = 80°C vers εl ≈  100%. Ce changement de pente, probablement lié à des 
aspects microstructuraux, semble indiquer un changement au niveau de la structuration du 
matériau et / ou des mécanismes de déformation. 
 
L’influence du taux de cristallinité initial est illustrée sur la figure IV.3.6. 
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Fig IV.3.6 : Courbes contrainte-déformation nominales en fonction du taux de cristallinité  

obtenues pour une température d’étirage de 75°C 
 
Pour de faibles taux de cristallinité le comportement du matériau n’est que très peu modifié 
par rapport à celui observé pour le matériau purement amorphe. Pour un taux de cristallinité 

initial χc ≥  20% on assiste à une nette augmentation de la contrainte d’étirage et également 
une diminution de l’allongement à la rupture. L’augmentation de la contrainte est due aux 
cristaux qui d’une part rigidifient le matériau par un effet de « renfort » et d’autre part brident 
le réseau macromoléculaire par leur effet de nœuds de réticulation physique qui bloquent le 
dépliement des chaînes macromoléculaires amorphes. Les chaînes atteignent ainsi plus vite 
leur taux d’extension limite entrainant une augmentation rapide de la contrainte et une 
diminution de l’allongement à la rupture. 
 
 

IV.3.c) Etude de l’évolution structurale 
 

Afin de mieux comprendre les changements de comportement précédemment 
observés, l’évolution structurale du PLA semi-cristallin a été suivie par WAXS. Comme dans 
le cas des échantillons initialement amorphes, il a été vérifié que la structure induite possédait 
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une symétrie cylindrique comme en témoigne la similitude des clichés de diffraction, pris 
selon différentes directions perpendiculaires à l’axe de symétrie (i.e. l’axe de sollicitation) 
(Fig IV.3.7).  
Par la suite, l’étude sera limitée à la diffraction perpendiculaire à la face de l’éprouvette de 
traction. 
 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

Fig IV.3.7 : Clichés WAXS pris (a) selon la face, (b) la tranche  et (c) le quart  d’un échantillon  
de PLA semi-cristallin déformé à 75°C de εl ≈  250% (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
 

IV.3.c.i) Evolution structurale pour χc = 40% 
   

Déformation à Td = 70°C : 

 
Cette analyse structurale ex-situ a été menée suivant le même protocole que pour les 

échantillons amorphes à savoir : 

1. déformation de l’échantillon d’un taux ε à la température Td. 
2. trempe à l’air libre afin de minimiser les effets de relaxation et figer l’évolution 

structurale après essai. 
 

Les clichés de diffraction obtenus pour des échantillons déformés à Td = 70°C sont rapportés 
sur la figure IV.3.8. 
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εl ≈  430% 
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εlocal  = 200%  

Fig IV.3.8 : Clichés WAXS obtenus d’un échantillon de PLA déformé à Td = 70°C  
à différents taux (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
Pour εl < 100%, on assiste à une redistribution de l’intensité de la raie principale 
correspondant aux plans (110)&(200). Ceci suggère une réorganisation et/ou une réorientation 
des cristaux qui peuvent être mise en relation avec l’activation de mécanismes de déformation 
plastiques. 
Pour des taux de déformations supérieurs ou égaux à 100%, l’évolution des clichés de 
diffraction est plus marquée. Tout d’abord, deux taches diffuses apparaissent au niveau de 
l’équateur. Leur intensité augmente  avec l’augmentation du taux d’élongation, indiquant la 
formation d’une phase mésomorphe durant la déformation. D’autre part, l’intensité intégrée 
des raies cristallines diminue avec l’augmentation de la déformation jusqu’à devenir 
quasiment nulle avant la rupture de l’échantillon. Cela indique que la déformation induit une 
destruction quasi-totale de la structure cristalline initiale.  
La déconvolution du profil d’intensité intégrée obtenu pour un échantillon déformé de 230% 
(fig IV.3.9.a) confirme la présence d’une phase mésomorphe, caractérisée par la présence de 

raies larges situées vers 2θ ≈  16° et 2θ ≈  32°. 
 

ϕ = 0° 

ϕ = 90° 
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Fig IV.3.9 : Profils d’intensité d’un PLA déformé de 230% à 70°C : (a) déconvolution du profil radial, (b) 

profil azimutal de la raie principale en fonction de la déformation 
 
Nous avons analysé plus en détail les changements d’orientation des cristaux induits par la 
déformation en étudiant l’intensité azimutale de la raie principale caractéristique des plans 
(200) & (110) qui passent par les axes des chaînes de la maille cristalline. 
L’évolution du profil d’intensité azimutale de la raie (200) / (110) avec la déformation (Fig 
IV.3.9.b), fait apparaître deux stades. Un premier stade, pour des déformations comprises 

entre 0% et 100%, où on observe une intensification diagonale à un angle ϕ = 20° par rapport 
à l’axe de sollicitation. Un second stade, pour des taux de déformation supérieurs à 100%, 

pour lequel l’intensité augmente au niveau de l’équateur (i.e. ϕ = 90°) alors qu’elle diminue 
progressivement dans les zones diagonales du premier stade. 
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Le premier stade peut-être associé à un basculement des lamelles cristallines. En effet, il a été 
largement montré pour de nombreux polymères, que lors de la déformation plastique, les 
lamelles cristallines basculent vers une position favorable au cisaillement. Néanmoins, 
l’inclinaison des cristaux est généralement de l’ordre de 45° par rapport à l’axe de sollicitation 
étant donné que c’est pour cette orientation que le facteur de Schmidt est maximal et donc que 
le cisaillement est le plus facile. Or, dans notre cas, les plans cristallins de plus faible 
contrainte critique de cisaillement sont à 70° de l’axe de sollicitation. Un comportement 
similaire a déjà été observé dans le cas du polyéthylène [Kiho1, Bart1], et attribué a un 
processus de maclage. Dans le cas du PLA, aucune transformation de ce type n’a jusqu’alors 
été rapporté et ce point sera discuté plus en détail dans la suite du manuscrit. 

Le second stade, i.e. l’intensification autour de ϕ = 90°,  est lié d’une part à l’apparition de la 
phase mésomorphe celle-ci étant créée à partir des chaînes amorphes orientées selon la 
direction de sollicitation, et d’autre part à la réorientation des cristaux initiaux. 
 

L’évolution des différents taux de phase a ensuite été quantifiée en fonction de la 
déformation en utilisant la même méthode que précédemment (fig IV.3.10). 
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Fig IV.3.10 : Evolution des taux de phases en fonction de la déformation locale à Td = 70°C 

 
Pour les déformations inférieures à 150%, le taux de phase cristalline est quasiment constant 
indiquant que les changements structuraux précédemment observés sur les clichés de 
diffraction correspondent à des réarrangements qui n’impliquent pas de déstructuration des 

cristaux. En particulier, l’intensification observée autour de l’azimut ϕ = 20° correspond bien 
à un simple basculement des cristaux dans cette position.  
En revanche, pour les déformations supérieures à 150%, une diminution continue du taux de 
cristallinité se produit avec l’augmentation de la déformation, en accord avec l’observation 
précédente de la diminution d’intensité des anneaux cristallins.  
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Finalement, la phase mésomorphe prend naissance dès le début de la déformation, 
contrairement au cas d’un échantillon initialement amorphe pour lequel il était nécessaire 
d’atteindre une déformation locale de 160% pour voir apparaître une phase mésomorphe. Le 
taux de phase mésomorphe initialement nul atteint environ 15% avant la rupture de 
l’échantillon. 
 
La formation plus rapide de la phase mésomorphe dans le cas du PLA semi-cristallin, peut-
être attribuée à la modification de la mobilité moléculaire induite par la déformation. En effet, 
comme nous le verrons dans la suite de ce chapitre, une forte augmentation de la température 

de relaxation α est observée dès les premiers stades de déformation plastique indiquant une 
augmentation rapide de l’état de contrainte de la phase amorphe et une restriction de sa 
mobilité moléculaire. Or, la formation de la phase mésomorphe est intimement liée aux 
processus de relaxation (Chap IV.2), et donc, la restriction rapide de la mobilité moléculaire 
permet de rendre compte de la formation plus rapide de cette mésophase dans le PLA semi-
cristallin.  
De plus, il a également été montré précédemment que la phase mésomorphe était induite à 
partir d’une valeur seuil de l’orientation des chaînes. La présence de lamelles cristallines 
rigides favorise la déformation de la phase amorphe et son orientation rapide. Ce facteur 
contribue également à l’apparition précoce de la phase mésomorphe. 
 
Les échantillons déformés à Td = 70°C ont ensuite été analysés en DSC (figure IV.3.11). 
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Fig IV.3.11 : Thermogrammes DSC des échantillons déformés à Td = 70°C de différents taux. 

 
Le thermogramme de l’échantillon non déformé présente un comportement classique à savoir 
une transition vitreuse aux alentours de 60°C puis un endotherme de fusion des cristaux de 

phase α qui s’étale de 130°C à 155°C avec un maximum situé à 150°C. L’élargissement du 
pic de fusion vers les basses températures montre que des cristaux de petite épaisseur sont 
présents en faible quantité au sein du matériau.  
De plus, l’absence d’exotherme durant la chauffe indique que le taux de cristallinité maximal 
est atteint dans le matériau initial. Avec l’augmentation du taux de déformation, on observe 
une brusque élévation de la température de transition vitreuse de 60°C pour un échantillon 
non déformé à environ 70°C pour un échantillon déformé de εl ≈  30%. Ce comportement 
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n’étant pas observé lors de l’étirage dans les mêmes conditions d’échantillons initialement 
amorphes, on peut en conclure que c’est le caractère semi-cristallin du matériau qui en est à 
l’origine. En particulier, comme il a déjà été suggéré, la phase amorphe intra-sphérolitique 
dans de telles conditions s’oriente rapidement dès les premiers stades de déformation 
plastique induisant un état de contrainte responsable de cette élévation de Tg.  
On note également sur ces thermogrammes que la transition vitreuse n’est plus clairement 
discernable dès que le taux de déformation de 130% est atteint. Ce comportement est 
semblable à celui observé lors de l’étirage des échantillons amorphes et, comme il a été 
montré précédemment, s’explique par le fait que la transition vitreuse, la cristallisation froide 
et la « fusion » de la phase mésomorphe ont lieu dans la même gamme de température ce qui 
engendre un signal particulièrement complexe. Par ailleurs, l’apparition d’un phénomène de 
cristallisation froide avec l’augmentation de la déformation plastique indique que la 
cristallinité est partiellement détruite par la déformation, conformément à l’analyse WAXS 
précédente. 
Finalement, une diminution de la température de fusion des cristaux est observée avec 
l’augmentation de la déformation, comme le montre la figure IV.3.12. 
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Fig IV.3.12 : Evolution de la température de fusion en fonction de la déformation locale  

pour les échantillons déformés à Td = 70°C 
 
La température de fusion diminue jusqu’à des taux de déformation de 150%, indiquant une 
diminution de l’épaisseur des cristaux, puis reste ensuite quasiment constante jusqu’à la 
rupture du matériau. La gamme de taux de déformation pour laquelle une diminution de la 
température de fusion du matériau est observée correspond également à la gamme de 
déformation pour laquelle, bien que le taux de cristallinité soit quasi-constant, des 
changements sont observés sur les clichés WAXS notamment l’intensification de la raie 

principale autour de ϕ = 20°.  
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A partir des résultats obtenus jusqu’ici on peut donc conclure que le premier stade de la 

déformation (i.e. jusqu’à εl ≈  130%), correspond à une réorientation des cristaux et met 
également en jeu des mécanismes de type fragmentation qui seront étudiés plus en détail dans 
le chapitre V.2. 
 

L’étude a ensuite porté sur l’évolution structurale induite lors de la déformation à Td = 90°C, 
toujours pour un échantillon présentant un taux de cristallinité maximal. Les clichés de 
diffraction des rayons X obtenus pour différents taux de déformation sont rapportés sur la 
figure IV.3.13. 
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Fig IV.3.13 : Clichés WAXS obtenus pour des échantillons étirés de différents taux à  Td = 90°C 

(l’axe de sollicitation est vertical) 
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Ces clichés montrent une évolution similaire à celle observée pour Td = 70°C. Pour les faibles 

déformations, une intensification de la raie principale (110)/(200) se produit autour de ϕ = 20° 
parallèlement à une diminution de l’intensité au niveau de l’équateur. Pour des déformations 
supérieures à 130%, on observe l’apparition de taches diffuses équatoriales qui s’intensifient 
avec la déformation, ces dernières indiquant la formation d’une phase mésomorphe orientée 
suivant l’axe de traction. Finalement, le cliché obtenu pour εl ≈  600%, juste avant la rupture 
de l’échantillon, montre qu’une partie des cristaux initiaux n’a pas suivi le processus 
d’orientation comme l’indique la présence d’un anneau de diffraction de faible intensité 
uniforme. 
Sur les profils d’intensité intégrée correspondants (Fig IV.3.14.a), on observe la diminution de 
l’intensité de certains pics de la phase cristalline (i.e. à 12°, 15° et 22°). Ces pics, 

caractéristiques de la phase α, sont absents sur le profil d’intensité de la phase cristalline 
induite mécaniquement. Cela montre que durant la déformation une partie des cristaux 
thermiques initiaux sont détruits et reconstruits. D’autre part, on observe un élargissement de 
la base de la raie principale (110)/(200) indiquant que la phase mésomorphe est induite à cette 
température de déformation, contrairement au cas de l’échantillon initialement amorphe pour 
lequel seule la phase cristalline était induite durant la déformation. Là encore, la modification 
de la morphologie de la phase amorphe au voisinage des cristaux et donc la modification des 
temps de relaxation de celle-ci peut expliquer ce phénomène. 
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Fig IV.3.14 : Analyse de la diffraction pour un PLA semi-cristallin (χc ≈  40%) déformé à Td = 90°C :  

(a) profil radial de l’intensité intégrée et normalisée ; (b) profil azimutal de la raie principale 
 
L’évolution du profil azimutal de la raie principale (Fig IV.3.14.b) est similaire à celui obtenu 
lors d’une déformation effectuée à 70°C à savoir, un premier stade où l’on observe une 

intensification autour de ϕ = 20° liée à un basculement des cristaux initiaux, suivi d’un second 
stade où l’intensité croît au niveau de l’équateur, suite à la formation des phases mésomorphe 
et cristalline orientées suivant l’axe de sollicitation 
 
Afin de compléter ces observations, l’évolution du taux des différentes phases a été calculée 
et rapportée sur la figure IV.3.15. 
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Fig IV.3.15 : Evolution des taux des différentes phases en fonction de la déformation locale pour Td = 90°C 

 

Le taux de cristallinité, constant jusqu’à εl ≈  130%, diminue ensuite légèrement avec 
la déformation, pour atteindre une valeur d’environ 32% avant la rupture de l’échantillon. La 

phase mésomorphe est, comme dans le cas précédent, induite pour εl ≥  100% et atteint une 

valeur d’environ 10% pour εl ≈  600%.  
Cette diminution globale du taux de cristallinité indique que les cristaux détruits ne sont pas 
tous reconstruits. De fait, une partie se réorganise sous forme mésomorphe. 
 
L’analyse globale du profil d’intensité intégrée ne permet pas de suivre séparément 
l’évolution du taux de la phase cristalline initialement présente au sein du matériau de celle de 
la phase cristalline induite par la déformation étant donné que la mesure est globale. Or, la 
possibilité de découpler l’évolution de ces deux types de phases cristallines serait d’un apport 
précieux à la caractérisation de l’évolution structurale du PLA. 
Pour cela, une première approche consistant à déconvoluer les profils d’intensité obtenus en 
utilisant un profil type pour la phase cristalline thermique et un second pour la phase 
cristalline mécanique a été tentée. Même si les phases cristallines thermiques et mécaniques 
ont une signature différente en WAXS, la déconvolution des profils obtenus par des profils 
type s’est avérée très délicate du fait de la position voisine des différents pics.  
Une seconde méthode, basée sur le calcul des rapports d’intensité entre les pics cristallins, a 
donc été développée. Ainsi, les rapports d’intensité entre un pic cristallin, choisi comme pic 
de référence, et les autres pics ont été calculés. Comme le suggérait la figure IV.3.2 et comme 
le montre la figure IV.3.16, les rapports d’intensité entre les différents pics de la phase 
cristalline thermique sont constants quel que soit le taux de cristallinité.  
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Fig IV.3.16 : Rapports d’intensité des pics cristallins pour des échantillons de PLA recuits différents temps à 

120°C (pic de référence à 2θ ≈  22.5°) 

 
Or les données, rapportées sur la figure IV.3.17 pour des échantillons déformés, montrent que 

les rapports d’intensité des pics situés à 2θ ≈  15° et 2θ ≈  19° évoluent avec la déformation 

contrairement à celui du pic « purement thermique » situé à 2θ ≈  12.5° qui reste constant.  
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Fig IV.3.17 : Rapports d’intensité des pics cristallins pour les échantillons de PLA  

déformés de différents taux à Td = 90°C  (pic de référence à 2θ ≈  22.5°) 
 

L’intensité des pics situés à 2θ ≈  15° et 2θ ≈  19° est donc fonction des taux respectifs de 
phases cristallines thermique et induite mécaniquement. En prenant l’intensité du pic 

« purement thermique » à 2θ ≈  22.5° comme référence, il est donc possible à partir des 
rapports d’intensité mesurés de recalculer la contribution dans les différents pics de la phase 
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cristalline « thermique » pour chaque taux de déformation. Il est ensuite possible de recalculer 
la part de chacune des phases cristallines « thermique » et « mécanique » dans chaque 
échantillon en utilisant les équations : 

%phase cristalline thermique = 
érimentale

théorique

I

I

exp

 

%phase cristalline mécanique = 1 - %phase cristalline thermique 
 
La connaissance du taux de cristallinité global donne ensuite directement accès aux taux de 
cristallinité thermique et mécanique au sein du matériau. 
 

Les résultats de ce calcul sont présentés sur la figure IV.3.18 jusqu’à un εl de 360%, les 
intensités des pics thermiques pour des déformations locales supérieures étant trop faibles 
pour permettre une mesure correcte. 
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Fig IV.3.18 : Evolution des différents taux de phases en fonction de la déformation locale pour Td = 90°C 

 
Pour les faibles taux de déformation, le taux de cristal thermique est quasiment constant 
indiquant que les variations d’intensités observées sur les clichés de diffraction correspondent 
à un réarrangement des cristaux initiaux sans déstructuration de ces derniers.  
Ce comportement a déjà été rencontré dans le cas du PA6, de la PCL et du PB [Detr1], pour 
lesquels il a été montré que seuls des mécanismes de type fragmentation étaient activés durant 
les premiers stades de la déformation. 
Pour des taux de déformation supérieurs à 100%, ce taux diminue tandis qu’augmente le taux 
de cristal mécanique avec l’augmentation de la déformation. Durant ce second stade, les 
cristaux initiaux sont donc détruits alors que d’autres sont induits. Ainsi, on assiste à un 
phénomène de cristallisation induite durant la déformation du PLA semi-cristallin. Compte 
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tenu de la forte orientation des chaînes cristallines parallèlement à l’axe d’étirage, ce 
comportement peut-être associé au mécanisme de fibrillation proposé par Peterlin (cf I.4), qui 
est généralement rencontré lors de la déformation plastique par étirage des polymères semi-
cristallins. 
 
Les résultats de l’analyse DSC des échantillons déformés à Td = 90°C sont rapportés sur la 
figure IV.3.19. 
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Fig IV.3.19 : (a) Thermogrammes DSC des échantillons déformés à 90°C de différents taux  et (b) évolution de 

la température de fusion en fonction de la déformation locale 
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 Les thermogrammes obtenus différent légèrement de ceux obtenus pour Td = 70°C. 
Tout d’abord, aucune cristallisation froide n’est observée lors de la chauffe ce qui indique que 
le matériau a atteint un taux de cristallinité maximal quel que soit le taux de déformation. 
De plus, ces thermogrammes mettent en évidence une variation de la température de fusion 
avec le taux de déformation comme le montre la figure IV.3.19.b. Pour de faibles 
déformations (i.e. entre 0 et 100%), la température de fusion diminue indiquant une 
diminution de l’épaisseur des cristaux. Celle-ci reste ensuite constante puis augmente pour    

εl ≥  350% indiquant un épaississement des cristaux induits mécaniquement. Cette variation 
de l’épaisseur des cristaux peut être attribuée aux mécanismes de déformations mis en jeu 
durant la déformation. Comme il sera détaillé dans le chapitre V.2, le mécanisme de 
transformation fibrillaire est observé aux faibles déformations. Durant ce stade, on observe 
une déstructuration des cristaux initiaux lamellaires en cristaux de type « micellaires » ce qui 
donne lieu à une diminution de Tf. L’augmentation de l’épaisseur des cristaux observée aux 
grandes déformations peut quant à elle être attribuée à un processus de croissance par 
incorporation des chaînes amorphes orientées aux cristaux existants. 
 
Nous nous sommes ensuite intéressés à l’évolution de la phase amorphe. La transition vitreuse 
n’étant pas clairement visible sur les thermogrammes DSC nous avons donc analysé 

l’évolution de la relaxation principale α. Les résultats obtenus pour les échantillons étirés à 
Td = 70°C et Td = 90°C sont présentés sur la figure IV.3.20. 
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Fig IV.3.20 : Evolution de la température de relaxation principale en fonction de la déformation locale  

pour les échantillons de PLA déformés à 70°C et 90°C 
 

L’évolution de la température de relaxation principale Tα, indépendante de la température 
d’étirage, augmente fortement durant les premiers stades de la déformation passant de 60°C à 
75°C pour un échantillon déformé de 65%. Cette brusque augmentation, qui témoigne d’une 
évolution de l’état de contrainte de la phase amorphe avec la déformation, est beaucoup plus 
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marquée que dans le cas du PLA initialement amorphe. Cela révèle une incidence très 
marquée du caractère semi-cristallin du matériau sur le phénomène. Il s’agit de l’orientation 
rapide des chaines liantes entre les lamelles cristallines qui accommodent en premier lieu la 
déformation plastique du fait du phénomène de réticulation physique des cristaux. 
Pour des déformations supérieures à 65%, la température de relaxation principale n’augmente 
que légèrement avec l’augmentation de la déformation, ce qui semble montrer que 
l’orientation et/ou l’état de contrainte de la phase amorphe est tel que l’état structural n’évolue 
plus de façon significative aux grandes déformations. 
 

Afin d’évaluer l’influence du taux de cristallinité initial, le comportement du matériau 
et l’évolution structurale induite ont été étudiés pour des matériaux ayant un taux de 
cristallinité intermédiaire. Cette étude a été menée in-situ en utilisant un faisceau synchrotron, 
afin de s’affranchir des effets de relaxation ce qui, tout comme dans le cas de l’étude menée 
sur les échantillons initialement amorphes, nous a obligés à utiliser une autre forme 
d’éprouvette et une vitesse de sollicitation plus faible. 
 

IV.3.c.ii) Evolution structurale pour χc = 24%  
 

L’évolution des différents taux de phase ainsi que l’évolution de la contrainte 
nominale en fonction de la déformation pour des températures d’étirage de 65°C et 75°C sont 
rapportées sur les figure IV.3.21.a&b respectivement. 
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Fig IV.3.21 : Evolution des taux des phases pour un échantillon ayant un taux de cristallinité de 24%  

déformé (a) à Td = 65°C et (b) à Td = 75°C  
 
Concernant les propriétés mécaniques du matériau, l’évolution de la contrainte nominale en 
fonction de la déformation nominale est légèrement différente du cas précédent où la vitesse 
de déformation était de 0.04 s-1. En effet, on observe tout d’abord un plateau de contrainte 
jusqu’à une déformation nominale d’environ 250% suivi d’un stade de durcissement 

structural. Finalement, la rupture apparaît vers εn ≈  350% pour l’échantillon étiré à 65°C 

alors que celle-ci n’est pas atteinte à εn ≈  450% pour Td = 75°C. Concernant l’évolution 

structurale, une phase mésomorphe apparaît dans les deux cas à partir de εn ≈  150%, la 
proportion de cette phase augmentant avec le taux de déformation.  
D’autre part, alors que le taux de phase cristalline est constant tout au long de la déformation 

à Td = 65°C, dans le cas où Td = 75°C, celui-ci reste constant jusqu’à εn ≈  150% puis 
augmente avec la déformation pour atteindre une valeur de 34% à partir de 250% de 
déformation. La cinétique de cette évolution est très semblable à celle observée dans le cas 

d’un échantillon initialement amorphe déformé à Td = 90°C, 
°
ε  = 0.04s-1. 

 
L’étude des profils azimutaux de la raie principale (110)/(200) à ces deux températures 
d’étirage laisse apparaître le même type de comportement que précédemment à savoir un 

premier stade durant lequel l’intensité augmente autour de ϕ = 20° suivi d’un second stade où 
l’augmentation de l’intensité se concentre sur l’équateur, stade caractéristique d’une 
orientation des chaînes dans les cristaux et les domaines mésomorphes selon l’axe de 
sollicitation. 
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A titre d’exemple, l’évolution des profils d’intensité azimutaux obtenue pour Td = 75°C est 
rapporté sur la figure IV.3.22 
 

 (a) 

(b) 
Fig IV.3.22 : (a) Profils d’intensité azimutaux de la raie principale obtenus pour les échantillons déformés à 
75°C de différents taux  et (b) cliché WAXS typique montrant l’orientation oblique des lamelles cristallines 

 
 Sur cette figure il apparaît que durant toute la déformation, des cristaux sont en 
position oblique par rapport à l’axe de sollicitation. Cette orientation atypique des cristaux 
sera détaillée dans le chapitre V.2. 

    
IV.3.c.iii)  Evolution structurale pour χc = 5%  

 
Le dernier matériau étudié est un PLA ayant un taux de cristallinité faible, à savoir 

5%. Ce matériau a été déformé à Td = 65°C et Td = 75°. Les résultats concernant l’évolution 

ε 
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des différents taux de phase ainsi que de la contrainte nominale en fonction de la déformation 
nominale pour les deux températures d’étirage sont repris sur la figure IV.3.24. et  IV.3.25. 
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Fig IV.3.24 : Evolution des différents taux de phase en fonction de la déformation nominale pour les 

échantillons de PLA ayant un taux de cristallinité de 5% déformés à Td =65°C 
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Fig IV.3.25 : Evolution des différents taux de phase en fonction de la déformation nominale pour les 

échantillons de PLA ayant un taux de cristallinité de 5% déformés à Td = 75°C 
 
Le comportement mécanique est similaire pour les deux conditions expérimentales, à savoir, 
un premier stade durant lequel la déformation se fait à contrainte constante jusqu’à                 

εn ≈  200%, suivi d’un stade de durcissement.  
L’évolution structurale observée est par contre différente suivant la température d’étirage. 
Pour Td = 65°C, le taux de cristallinité reste constant indiquant qu’aucune cristallisation n’est 
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induite par l’étirage comme dans le cas précédent, et que d’autre part, les cristaux initialement 
présents ne sont pas déstructurés durant l’étirage. L’analyse révèle également qu’une phase 
mésomorphe est induite à partir d’un taux de déformation de 150%, et que cette phase croit 
avec la déformation pour atteindre environ 12% avant la rupture de l’échantillon.  
Pour Td = 75°C, une phase cristalline se développe durant la déformation ainsi qu’une phase 
mésomorphe dont le taux n’atteint que quelques pourcents en fin d’essai. La cristallisation 
s’amorce à 150% de déformation et plafonne à un taux d’environ 33% avant la rupture de 
l’échantillon. Ces résultats sont similaires à ceux observés dans des conditions de sollicitation 
équivalentes pour les échantillons initialement amorphes, montrant que, pour de faibles taux 
de cristallinité, les cristaux n’ont pas une influence majeure sur les propriétés mécaniques du 
matériau ainsi que sur l’évolution structurale associée. 
 

 IV.3.d) Analyse comparative des différents matériaux 
 

L’évolution du taux de cristallinité en fonction de la déformation a été analysée 
comparativement pour des PLA de taux de cristallinité initiaux différents, dans des conditions  
d’étirage donnant lieu à une cristallisation induite. 
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Fig IV.3.25 : Evolution du taux de cristallinité en fonction de la déformation pour des PLA  
avec différents taux de cristallinité initiaux 

 

Comme le montre la figure IV.3.25, le taux de cristallinité final χc ≈  30% est indépendant du 
taux de cristallinité initial. Cette valeur maximale du taux de cristallinité final semble 
correspondre à une valeur limite pour le PLA anisotrope  (i.e. lorsque toutes les chaînes sont 
orientées selon une direction préférentielle). 
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IV.3.e) Etude de l’évolution structurale par SAXS 
 

Afin de compléter l’analyse précédente de l’évolution structurale à l’échelle 
moléculaire et cristalline induite par la déformation, les échantillons de PLA ont été analysés 
en diffusion des rayons X aux petits angles afin d’accéder à des informations à une échelle 
mésoscopique de 1 nm à 100 nm. Les clichés présentés dans la suite de l’exposé ont été 
acquis in-situ pour des échantillons amorphes et semi-cristallins déformés dans les mêmes 
conditions que celles utilisées lors des expériences de diffraction des rayons X (i.e. vitesse de 
déformation initiale de 0.01s-1). Les clichés représentatifs de l’évolution structurale d’un 
échantillon initialement semi-cristallin à hauteur de 25% déformé à 75°C sont rapportés sur la 
figure IV.3.26. 
 

     

εn = 0% εn ≈  2% εn ≈  16% εn ≈  27 % 

    
εn ≈  39% εn ≈  59% εn ≈  224% εn ≈  368% 

Fig IV.3.26 : Clichés SAXS obtenus pour les échantillons de PLA ayant un taux de cristallinité de 25% 
déformés de différents taux à 75°C  (L’axe de sollicitation est vertical) 

 
Le cliché du matériau initial non déformé révèle la présence d’un anneau de diffusion 

caractéristique d’une structure semi-cristalline isotrope, dont la longue période vaut 22 nm.  
Dès 2% de déformation, une diffusion centrale de forte intensité orientée selon l’axe de 
sollicitation apparaît. La très forte intensité de cette diffusion témoigne d’un contraste de 
densité électronique élevé entre les éléments diffusants que nous avons attribué à la création 
de cavités. La forme de la tache indique qu’il s’agit d’objets allongés perpendiculairement à 
l’axe de sollicitation.  
Dans notre cas ce cliché est associé à la création de craquelures entre les lamelles cristallines, 
phénomène qui peut être relié aux mouvements des cristaux précédemment mis en évidence 
par WAXS. 
Avec l’augmentation de la déformation, cette diffusion centrale s’arrondit graduellement 
jusqu’à un taux de déformation d’environ 60%, indiquant qu’une nouvelle diffusion se 
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développe dans la zone équatoriale. Pour des taux de déformation supérieurs à 60%, la tache 
de diffusion s’ovalise, même dans le plan équatorial, suggérant la formation de cavités 
allongées selon l’axe de sollicitation. Au-delà de 200%, les clichés sont typiques d’une 
morphologie fibrillaire, confirmant le mécanisme de déformation de Peterlin proposé 
précédemment. L’analyse globale de l’évolution des clichés SAXS met en lumière une 
transition graduelle du craquelage initial en fibrillation.  
Partant de ces observations un schéma représentant l’évolution structurale à l’échelle 
mésoscopique durant la déformation est illustré sur la figure IV.3.27. 
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Fig IV.3.27 : Représentation schématique de l’évolution structurale lors de la déformation d’un échantillon de 

PLA initialement semi-cristallin (χc = 25%) 
 
Le changement de la température de déformation pour un échantillon ayant un taux de 

cristallinité de 25% ne modifie pas significativement l’évolution structurale observée en 
diffusion X, comme l’illustre la figure IV.3.28. En effet le même type de clichés de diffusion 
est observé à 65°C 
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εn = 0% 

 
εn ≈  8% 

 
εn ≈  17% 

 
εn ≈  68% 

 
εn ≈  151% 

 
εn ≈  324% 

Fig IV.3.28 : Clichés SAXS obtenus à 65°C pour des échantillons de PLA ayant un taux de cristallinité de 25% 
déformés de différents taux (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
La température de déformation, dans la gamme étudiée, n’influe donc pas sur l’évolution 
structurale du matériau. 
 
Les clichés de diffusion X obtenus à des températures de déformation de 75°C et 65°C, pour 
un échantillon de PLA ayant un taux de cristallinité de 5% sont présentés sur les figures 
IV.3.29 et IV.3.30 respectivement. 
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Fig IV.3.29 : Clichés SAXS obtenus à différents tauxlors de la déformation du PLA ayant un taux de 
cristallinité de 5% à 75°C (l’axe de sollicitation est vertical) 
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εn = 0% 

 
εn ≈  10% 

 
εn ≈  20% 

 
εn ≈  30% 

 
εn ≈  90% 

 
εn ≈  125% 

 
εn ≈  175% 

 
εn ≈  475% 

Fig IV.3.30 : Clichés SAXS obtenus à différents taux lors de la déformation du PLA ayant un taux de 
cristallinité de 5% à 65°C (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
Pour les clichés correspondants à l’échantillon isotrope non déformé, on n’observe 

plus d’anneau de diffusion caractéristique de la longue période car le taux de cristallinité est 
trop faible pour donner lieu à une périodicité inter-lamellaire. Les clichés obtenus durant la 
déformation sont, comme dans le cas précédent, semblables quelle que soit la température de 
déformation. On assiste tout d’abord à l’apparition de la diffusion centrale méridienne signe 
de craquelage puis au développement graduel de la diffusion équatoriale résultant de la 
fibrillation   
 
 Cette étude montre donc l’influence du taux de cristallinité sur l’évolution structurale 
durant la déformation du PLA, et souligne également l’aspect complexe de cette structuration. 
A l’échelle moléculaire, l’étude WAXS a montré, d’une part que la cristallinité accélère la 
cinétique de la formation de la phase mésomorphe et, d’autre part, que les cristaux initiaux 
sont déstructuré durant la déformation. A l’échelle mésoscopique, l’étude SAXS a montré que 
durant les premiers stades de la déformation des échantillons de PLA semi-cristallin, un 
phénomène de cavitation intervenait dans les premiers stades de la déformation plastique et 
qu’ensuite la  déformation était accommodée par le mécanisme de transformation fibrillaire.  
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Conclusions du chapitre 
� Le taux de cristallinité initial a une influence significative sur le comportement 

mécanique du matériau 
� Une phase mésomorphe est induite dès les premiers stades de la déformation dans le 

cas d’échantillon de PLA semi-cristallins et ce quelle que soit Td � la phase 
cristalline modifie la dynamique des chaînes 

� Pour Td ≈  Tg seule une phase mésomorphe est induite durant la déformation 
� Pour Td ≥  Tg, une phase mésomorphe ainsi qu’une phase cristalline sont induites 

durant la déformation 
� La déformation induit une déstructuration des cristaux initialement présents et la 

formation de « cristaux mécaniques » qui ont une structure différente des cristaux 
initiaux 

� Le taux de cristallinité final du matériau, de l’ordre de 30%, est indépendant du taux 
de cristallinité initial 

� La déformation du PLA semi-cristallin peut-être décomposée en deux stades : 
� Un stade où la déformation se fait à cristallinité constante durant lequel les 

mécanismes de déformation sont de type fragmentation et basculement des cristaux. 
Durant ce stade on assiste également à une cavitation du matériau suggérant un 
processus de séparation inter-lamellaire 

� Un stade durant lequel le taux de cristallinité évolue du fait de l’activation du 
mécanisme de transformation fibrillaire 
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V.1.a) Etude du comportement mécanique 

 

La caractérisation et la compréhension des mécanismes de déformation mis en jeu lors 
de la déformation des polymères est un aspect primordial dans l’étude des relations entre la 
structure et les propriétés d’un matériau. Dans cette partie il sera question, d’une part de 
caractériser les mécanismes de déformation mis en jeu lors de la déformation du PLA sous sa 
température de transition vitreuse et, d’autre part, d’analyser l’influence du vieillissement 
physique du matériau sur ces mécanismes de déformation. La figure V.1.1 reprend les courbes 
contrainte – déformation nominales déjà présentées au chapitre IV.2.   
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Fig V.1.1 : Courbes contrainte-déformation nominales du PLA déformé à T < Tg 
o

ε = 0.04 s-1  

 
Comme il a déjà été souligné, une transition d’un comportement fragile vers un comportement 
ductile du matériau est observée avec l’augmentation de la température de sollicitation vers 
Td = 35°C pour la vitesse de déformation utilisée. Afin de compléter la caractérisation de 
cette transition fragile-ductile et étant donné l’équivalence entre temps et température pour les 
polymères, nous avons mis en évidence, en faisant varier la température ainsi que la vitesse de 
déformation initiale, trois zones associées à trois types de comportements comme l’illustre la 
cartographie de la figure V.1.2.  
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Fig V.1.2 : Cartographie du comportement du PLA en fonction des conditions de sollicitation 

  
Le premier comportement (I) correspond aux conditions pour lesquelles l’échantillon est 
ductile et est capable de propager une quantité importante de plasticité. Dans ce cas, la 
déformation se fait par nucléation et propagation d’une striction le long de l’échantillon. Le 
second comportement (II) correspond à la formation d’une striction suivie immédiatement de 
la rupture de l’échantillon dès l’amorce de la striction. Finalement le dernier type de 
comportement  (III) correspond à la rupture du matériau avant qu’une striction ait pu être 
créée, c'est-à-dire avant le seuil d’écoulement.   

 
Ce type de transition, déjà observé pour d’autres polymères, s’explique généralement 

par une transition entre les mécanismes de déformation. Ainsi, les mécanismes de 
déformation mis en jeu lors de la déformation ont été étudiés en relation avec le caractère 
ductile ou fragile présenté par le matériau lors de sa sollicitation.  
 

 

V.1.b) Etude d’un échantillon ayant un comportement fragile 
 
  V.1.b.i) Analyse morphologique 
 

Sur les figures V.1.3.a et V.1.3.b sont rapportées les micrographies de la zone de 
rupture réalisées en microscopie optique et en microscopie électronique à balayage (MEB) 

pour un échantillon déformé à 25°C à 
o

ε  = 0.04 s-1.    
 
 
 
 

III 
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(a) (b) 
Fig V.1.3 : micrographies (a) optique et (b) MEB de la zone de rupture d’un échantillon de PLA fragile 

 
La micrographie optique montre la présence d’ouvertures perpendiculaires à l’axe de 
sollicitation localisées autour de la zone de rupture de l’échantillon, sur une longueur 
d’environ 1 mm. Les observations MEB indiquent que la densité de ces ouvertures est très 
importante près de la zone de rupture et diminue avec l’éloignement, jusqu’à être nulle à des 
distances supérieures à environ 2 mm de la zone de rupture.  
Deux types d’objets peuvent correspondre à ces ouvertures, à savoir, des fissures ou des 
craquelures, la distinction n’étant pas possible à partir des micrographies obtenues à cause de 
la « faible » résolution de ces techniques. Cependant, la densité de défauts observée et la 
confrontation aux données de la littérature incitent à retenir les craquelures comme 
mécanisme d’endommagement. 
Ces observations permettent donc d’expliquer le comportement fragile du matériau observé à 
cette température, dû à la présence de ces craquelures qui se transforment en fissures pour une 
déformation critique des fibrilles. 
Afin de confirmer à quel type d’objet correspondent ces ouvertures, l’échantillon déformé a 
été analysé par diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS). Un exemple de cliché 
obtenu est présenté sur la figure V.1.4.a. 
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(a) 

 
(b) 

Fig V.1.4 : (a) cliché SAXS pris au niveau de la zone de rupture  d’un échantillon de PLA ayant un 
comportement fragile et (b) schéma de la structure associée (l’axe de sollicitation est vertical)  

 
Le cliché obtenu, typique d’une craquelure (cf Chap I.4), confirme donc l’attribution 
précédemment faite à partir des clichés obtenus en microscopie. Par ailleurs, la forme des 
deux lobes équatoriaux observée sur ce cliché indique qu’il existe une dispersion dans 
l’orientation des fibrilles, ces dernières n’étant pas toutes perpendiculaires à l’axe de 
sollicitation comme l’illustre la figure V.1.4. Cette « désorientation » des  craquelures peut 
être attribuée à la modification locale de l’état de contrainte due aux craquelures voisines. 
Finalement, à partir des clichés obtenus, il a été possible de déterminer une valeur moyenne 
de la distance inter-fibrilles dans les craquelures de l’ordre de 20 nm. L’analyse de différentes 
parties de l’échantillon a montré que la structure des craquelures évolue suivant la zone 
observée. En particulier, l’épaisseur des craquelures diminue avec l’éloignement de la zone de 
rupture.  
La présence de craquelures a par ailleurs pu être confirmée par microscopie à force atomique 
(AFM), technique qui possède une meilleure résolution que le MEB. Un exemple d’images 
obtenues est présenté sur la figure V.1.5 sur laquelle figurent à gauche les images hauteur et à 
droite les images amplitude obtenues à proximité de la zone de rupture pour un échantillon 
étiré à température ambiante 
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Fig V.1.5 : Images AFM de la zone de rupture d’un échantillon de PLA fragile  

 
De nombreuses zones sombres, qui correspondent à des zones plus basses, sont observées 
perpendiculairement à l’axe de sollicitation sur les images hauteur. A l’intérieur de ces zones, 
qui correspondent aux ouvertures observées en microscopie optique, on peut apercevoir une 
alternance de fibrilles (zones blanches) et de micro-vides (zones sombres) orientés selon l’axe 
de sollicitation. Les objets observés ici sont donc des craquelures ce qui confirme l’analyse 
SAXS précédente.  
 
 

V.1.b.ii) Etude de la cinétique du craquelage  
 
Nous nous sommes intéressés à la cinétique de formation de ces craquelures. Pour 

cela, des échantillons ont été déformés à 0.01 s-1 à différents taux à une température de 25°C 
puis ont ensuite été analysés par SAXS. Les résultats obtenus sont représentés sur la figure 
V.1.6 sur laquelle sont rapportées la courbe contrainte - déformation nominales ainsi que les 
clichés de diffusion obtenus aux taux indiqués par les flèches.  
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Fig V.1.6 : Courbe contrainte-déformation nominales et clichés SAXS associés obtenus lors de l’étirage d’un 

échantillon de PLA à Td = 25°C 
o

ε = 0.04 s-1 (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
Les résultats montrent que, pour cette vitesse de déformation, des craquelures sont 

nucléées vers 3% de déformation comme en atteste le cliché SAXS obtenu à ce taux de 
déformation. L’amorçage des craquelures est donc initié avant le seuil d’écoulement 
plastique. Bien que généralement ce point est considéré comme celui à partir duquel de la 
plasticité est induite au sein du matériau, dans le cas du PLA l’endommagement, débute 
durant le stade viscoélastique. Ainsi, c’est le mécanisme de craquelage qui est responsable du 
caractère fragile du PLA. 
 

V.1.c) Etude d’un échantillon ayant un comportement ductile 
 
Une attention particulière a été portée aux mécanismes de déformation mis en jeu dans 

les conditions de sollicitation pour lesquelles le PLA est ductile. Les échantillons ont été 
caractérisés au cours d’une déformation « in-situ » par microscopie à force atomique (AFM) 
afin de minimiser les effets de relaxation pouvant intervenir lors de la décharge de 
l’échantillon. Dans notre cas, le terme « in-situ » est tout de même à pondérer car le temps 
d’acquisition d’une image est d’environ 20 minutes et, bien que l’échantillon soit gardé en 
tension lors de l’acquisition de l’image, il est nécessaire de le laisser relaxer environ 30 min 
avant de pouvoir acquérir une image.  
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Les résultats présentés sur la figure V.1.7, ont été obtenus lors d’une déformation à 
température ambiante à une vitesse de déformation initiale de 7.10-4 s-1.  

 

 (a) 

 

  (b)         

 
(d) 

(c) 

 
(e) 

Fig V.1.7 : Courbe contrainte-déformation nominale et images AFM associées d’un échantillon de PLA ayant un 
caractère ductile (images prisent à différents stades de la déformation, axe de sollicitation horizontal). 

Les images AFM prises avant le seuil d’écoulement (Fig V.1.7a) confirment les 
résultats obtenus précédemment par SAXS, à savoir, l’amorçage craquelures durant le stade 
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viscoélastique aux alentours de 3% de déformation. En effet, pour ce taux de déformation, des 
craquelures de quelques dizaines de nanomètres d’épaisseur sont observées 
perpendiculairement à l’axe de sollicitation. L’épaisseur de ces craquelures croît ensuite avec 
l’augmentation de la déformation pour atteindre une épaisseur de l’ordre de quelques 
centaines de nanomètres avant le seuil d’écoulement. Paradoxalement, bien que la diffusion 
des rayons X sur des échantillons déformés dans les mêmes conditions confirme que les 
objets observées soient des craquelures, aucune fibrille n’est observée sur les images AFM 
probablement à cause du fait quelles sont situées en profondeur et donc n’interagissent pas 
avec la pointe.  

Une fois le seuil d’écoulement atteint, vers εn ≈  5%, un stade de déformation plastique 
homogène est observé. Lors de ce plateau de contrainte, l’épaisseur des craquelures augmente 

jusqu’à atteindre environ 1µm. Ensuite, pour εn ≈  10%, une striction est nucléée et se propage 
le long de l’éprouvette comme en témoigne la chute de contrainte observée suivie d’un 
plateau de contrainte. Afin de mettre en évidence les modifications induites par la striction, 
les zones de part et d’autres de celle-ci ont été analysées. 
Tout d’abord, en ce qui concerne la zone située en tête de striction, c'est-à-dire la zone très 
peu déformée, des bandes inclinées par rapport à l’axe de sollicitation sont observées, comme 
l’illustre les images V.1.7.b&d. Ces bandes indiquent que le mécanisme de cisaillement est 
activé. L’angle entre l’axe de sollicitation et ces bandes de cisaillement est d’environ 50° ; 
cette valeur  a déjà été observée dans d’autres matériaux comme le Polyamide 6 [Ferr1-2], le 
polypropylène [Frie1] et le polystyrène [Wu1].  
Une analyse plus fine de la structure d’une zone où coexistent craquelures et bandes de 
cisaillement est présentée sur la figure V.1.7.c. Il apparaît clairement que la lèvre de la 
craquelure n’est plus lisse, contrairement au cas précédemment étudié, mais présente des 
discontinuités en forme de « marches d’escaliers », la hauteur de ces marches correspondant à 
la quantité de plasticité propagée par la bande de cisaillement. Cette quantité de plasticité 
propagée, de l’ordre de 100 nm, indique que le mécanisme mis en jeu ici est donc du fine-slip 
(cf chap I.4).  
La morphologie observée dans la striction est présentée sur les figures V.1.7.e. Comme le 
montrent ces images l’épaisseur des craquelures a fortement augmenté durant le passage de la 
striction, jusqu’à atteindre une dizaine de microns. Cette augmentation de l’épaisseur est due 
au fort taux de déformation induit par la striction, qui, par mesure post-mortem, a été évalué à 
200%. Sur ces images on observe également des craquelures dont certaines parties sont 
légèrement inclinées par rapport à l’axe de sollicitation à cause de l’interaction avec des 
bandes de cisaillement. Néanmoins, l’angle entre les craquelures inclinées et l’axe de 
sollicitation est très inférieur à celui précédemment observé, probablement à cause des 
modifications morphologiques induites par le passage de la striction. 
Le cliché SAXS correspondant pris dans la zone strictionnée, rapporté sur la figure V.1.18.a, 
confirme les observations faites en microscopie. 
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(a) (b) 

Fig V.1.8 : (a) cliché SAXS obtenu  dans la zone strictionné d’un échantillon de PLA  
et (b) interprétation du cliché (l’axe de sollicitation est vertical) 

 

Sur ce cliché sont superposées plusieurs informations. L’analyse, présentée sur la figure 
V.1.8.b, révèle que, au sein de la zone strictionnée coexistent : 

- des craquelures perpendiculaires à l’axe de sollicitation au sein desquelles des fibrilles 
et des micro-vides sont périodiquement alternées. 

- des craquelures perpendiculaires à l’axe de sollicitation au sein desquelles des fibrilles 
et des micro-vides ne sont plus périodiquement alternées, ce phénomène pouvant être 
attribuée à la forte évolution structurale induite lors du passage de la striction. 

- des fibrilles tiltées par rapport à l’axe de sollicitation, probablement placées au sein de 
craquelures elles-mêmes tiltées par rapport à l’axe de sollicitation. 

 

Cette étude montre donc que pour les conditions de sollicitation pour lesquelles le PLA est 
ductile deux mécanismes de déformation sont activés à savoir, le craquelage et le cisaillement. 
C’est la compétition entre ces deux mécanismes de plasticité qui gouverne le caractère fragile 
ou ductile du matériau. En particulier, c’est l’activation du cisaillement qui permet au 
matériau d’accommoder une déformation importante alors que le craquelage seul favorise 
plutôt le caractère fragile du matériau. De plus, le mécanisme de craquelage est activé avant le 
mécanisme de cisaillement, dès les premiers stades de la déformation. 
Ainsi, à partir des données précédentes, il est possible de proposer un modèle de la 
déformation du PLA à T < Tg lorsque celui-ci est ductile (Fig V.1.9). 
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Fig V.1.9 : Schématisation de la déformation d’un PLA ductile à T < Tg 

 
Comme le montre la figure I.19, la déformation procède en plusieurs étapes : 

- stades 1 & 2 : amorçage et croissance de craquelures à partir de sites de concentrations 
de contraintes dès le début de la déformation. 

- stade 3 : activation du mécanisme de cisaillement : nucléation de bande de 
cisaillement localisées en pointe des craquelures, ces endroits étant des sites de 
concentration de contraintes. 

- stade 4 : transformation des bandes de cisaillement en craquelures inclinées par 
rapport à l’axe de sollicitation. En effet, comme l’ont montré Li et al. [Li1], des 
bandes de cisaillement peuvent se transformer en craquelures lorsqu’elles sont 
soumise à une déformation élongationnelle. 

- stade 5 : passage de la striction induisant une réorientation des craquelures 
précédemment créées. 

 
Dans ce modèle ne sont pas représentées les fibrilles au sein des craquelures ainsi que 
l’orientation, ce point nécessitant d’être étudié plus précisément. 
 
 

V.1.d) Etude de l’influence de la température d’étirage 
 
La « transition » entre mécanismes de déformation ayant été mise en évidence avec la 

diminution de la vitesse, nous avons ensuite cherché à savoir s’il en était de même avec la 
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variation de la température d’essai où si, au contraire, une augmentation de la température de 
sollicitation mettait en jeu de nouveaux mécanismes de déformation.  
Dans ce cadre, des échantillons déformés à 45°C à 0.04 s-1 ont été analysés en MEB et en 
AFM. Comme le rappelle la figure V.1.1, à cette température la déformation de l’échantillon 
est accommodée par la propagation d’une striction. La figure V.1.10 présente les 
micrographies MEB obtenues en tête de la striction. 

 

   
Fig V.1.10 : Micrographies MEB d’un échantillon déformé à 45°C 0.04s-1 

 
Les images obtenues sont similaires à celles obtenues précédemment en AFM. La forte 
densité de craquelures observée, dont certaines sont inclinées d’environ 50° par rapport à 
l’axe de sollicitation, montre la coexistence des deux mécanismes de déformation rencontrés 
précédemment.  
 
Afin de confirmer l’activation du cisaillement durant la déformation, un échantillon 
préalablement déformé dans les mêmes conditions, sur lequel une fine incision a été faite, à 
été recuit contraint, afin d’éviter la rétraction, à une température supérieure à sa température 
de transition vitreuse. La figure V.1.11 présente les micrographies optiques obtenues avant et 
après la chauffe de l’échantillon. 
 

(a) (b) 
Fig V.1.11 : Micrographies optique d’un échantillon déformé à 45°C 0.04 s-1 

(a) avant et (b) après recuit au dessus de Tg 

Avant relaxation Avant recuit 

Après relaxation Après recuit 
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L’analyse de l’échantillon déformé, en microscopie optique en lumière polarisée (figure 
IV.5.10.a), montre la présence de bandes de cisaillement au sein du matériau ainsi que de 
craquelures perpendiculaires à la direction de traction. Comme le montre également cette 
image, l’entaille a été effectuée parallèlement à l’axe de sollicitation.  
La micrographie prise dans les mêmes conditions que précédemment après la chauffe de 
l’échantillon (Fig V.1.11.b) montre que les bandes de cisaillement ont disparu et donc que le 
cisaillement a bien été recouvré durant ce procédé. Cela est confirmé par les discontinuités 
observées sur l’entaille qui sont la conséquence du recouvrement du cisaillement. Les images 
montrent également que les craquelures ne sont pas totalement recouvrées et donc, que ce 
mécanisme provoque une décohésion irréversible du matériau, d’où son caractère 
endommageant. 

 
Pour certaines conditions de sollicitation, deux mécanismes de déformation sont donc 

activés dans le cas du PLA, à savoir le craquelage et le cisaillement. Les travaux de Kramer et 
al., présentés dans le chapitre I.4, ont montré que le principal facteur qui contrôlait ces 
mécanismes de déformation est la masse entre enchevêtrements du matériau. Cette masse 
entre enchevêtrement Me a donc été calculée conformément à la méthode exposée dans le 
chapitre II.3. Les résultats obtenus sont rapportés dans le tableau IV.1. 
 

Matériau 
Me  

(g/mol) 

Me  
(nombre d’unités 

monomères) 

Mode de 
déformation 

PS * 19100 183 Crazing 

PMMA * 9150 91 Mixte 

PLA 6000 83 Mixte 

PPO * 4300 73 
Bandes de 

cisaillement 

PC * 2490 10 
Bandes de 

cisaillement 
 

Tableau V.1.1 : Masses entre enchevêtrement et mécanismes de déformation associés  
pour le PLA et différents polymères (* d’après [Kram1]). 

 
La masse entre enchevêtrements du PLA, estimée à environ 6000 g.mol-1, est intermédiaire 
entre celle du PS et celle du PC, ce qui est donc en accord avec l’observation des deux 
mécanismes de déformation lors de la déformation du PLA. 
 
 

V.1.e) Etude in-situ du craquelage par SAXS 
 
Afin d’affiner l’étude, et également afin de s’affranchir des effets de relaxation, 

l’évolution structurale lors de la déformation d’un échantillon à Td = 45°C a été suivie in-situ 
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par SAXS. Les clichés de diffusion ainsi que la courbe contrainte-déformation nominales 
obtenus sont rapportés sur la figure V.1.12. 
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Fig V.1.12 : Courbe contrainte-déformation nominale et clichés SAXS associés obtenus  

lors de la déformation d’un échantillon de PLA à 45°C 0.01 s-1 (l’axe de sollicitation est vertical) 
 
La courbe-contrainte déformation montre que, pour ces conditions de sollicitation, le matériau 
est ductile et se déforme par nucléation et propagation d’une striction. La déformation du 
matériau est donc hétérogène ce qui implique que le taux de déformation nominal calculé ici 
ne correspond pas au taux de déformation réel de la zone analysée. Afin d’évaluer le taux de 
déformation réel, nous avons suivi l’évolution du coefficient de transmission car celui-ci 
augmente avec la diminution de l’épaisseur de l’éprouvette et donc avec l’augmentation du 
taux de déformation. 
Le cliché de diffusion acquis avant le passage de la striction indique que des craquelures de 
faible épaisseur sont nucléées avant le seuil d’écoulement, confirmant ainsi les observations 
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faites précédemment en AFM et en MEB. Au passage de la striction, marqué par 
l’augmentation du coefficient de transmission, une évolution structurale prononcée est induite 
comme en témoigne l’évolution du cliché de diffusion correspondant qui montre, d’une part 
une forte augmentation de l’épaisseur de la craquelure, et d’autre part, une intensification des 
lobes caractéristiques de l’ordre inter-fibrillaire indiquant une augmentation du nombre de 
craquelures. 
 
Les profils d’intensité équatoriaux corrigés (Iq² = f(q)), déterminés à partir des clichés obtenus 
pour des matériaux étirés à différents taux, sont présentés sur la figure V.1.13. 
 

q (nm-1)

0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8

Iq
²

 
Fig V.1.13 : Profils d’intensité corrigée obtenus lors de la déformation  

d’un échantillon de PLA à Td = 45°C 
o

ε = 0.01 s-1 

 
Un maximum d’intensité est clairement visible sur ces courbes. Ce maximum, qui correspond 
à la distance moyenne entre les fibrilles, est situé à environ 0.28 nm-1 ce qui équivaut à une 
distance moyenne inter-fibrilles d’environ 21 nm. Cette distance caractéristique est quasiment 
constante quel que soit le taux de déformation et du même ordre de grandeur que celle 
observée par Kramer et al qui, dans leur étude du crazing dans le polystyrène où ces derniers 
ont mesuré une distance inter fibrilles d’environ 28 nm [Arno1]. 
 

 
V.1.f) Relations entre mécanismes de déformation et propriétés mécaniques 
 
Dans cette partie, nous chercherons à établir les relations entre les propriétés 

mécaniques du matériau et les mécanismes de déformations mis en jeu. Sur la figure V.1.14 



 246 

sont rapportées les valeurs des contraintes au seuil mesurées pour différents couples 
température – vitesse de déformation. 

 
Fig V.1.14 : Evolution de la contrainte au seuil en fonction de la vitesse de déformation initiale  

pour différentes températures de sollicitation 
 
Tout d’abord, l’analyse systématique par SAXS des échantillons déformés selon ces 
différentes conditions a permis de mettre en évidence l’existence d’une contrainte critique 
d’amorçage des craquelures comme le montre la figure V.1.14. Cette contrainte critique, de 
l’ordre de la vingtaine de MPa, diminue avec l’augmentation de la vitesse de déformation 
initiale ce qui, étant donné l’équivalence temps-température, est en accord avec les travaux de 
Sternstein et al. sur le PS [Ster1] (Fig V.1.15). 
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Fig V.1.15 : Evolution de la contrainte critique d’amorçage des craquelures en fonction  

de la température de sollicitation (d’après [Ster1]) 
 
De plus, à partir de ce graphe et des résultats obtenus lors de l’étude de la ductilité du 
matériau, il est également possible de définir une contrainte critique de rupture des 
craquelures. En effet, pour les échantillons déformés à basse température et haute vitesse, la 
rupture se produit avant le seuil d’écoulement lorsque la contrainte appliquée atteint une 
valeur d’environ 80 MPa ±5 MPa. L’incertitude élevée sur cette valeur est due au système 
d’acquisition, pas assez rapide par rapport aux vitesses de sollicitation utilisées.  
L’existence de cette contrainte critique explique également la rupture fragile de l’échantillon 
juste après le seuil d’écoulement. En effet, même si au seuil d’écoulement la contrainte 
appliquée à l’échantillon est inférieure à la contrainte critique de rupture, la déformation 
plastique étant propagée par une striction, l’échantillon subit alors une réduction brutale de 
section et donc une augmentation locale de la contrainte appliquée qui lorsqu’elle dépasse la 
valeur critique provoque la rupture des craquelures.  
 
 

V.1.g) Influence du vieillissement sur les mécanismes de déformation 
  

Cette partie sera consacrée à l’étude de l’influence du vieillissement sur les propriétés 
mécaniques du matériau et plus particulièrement sur les mécanismes de déformation. Le 
matériau utilisé pour cette étude est un PLA recuit 1 semaine à 50°C, (i.e. juste en dessous de 
sa température de transition vitreuse). La caractérisation de ce matériau a été présentée au 
chapitre III.1.d. 
 
Les propriétés mécaniques de ce matériau ont été étudiées et comparées à celles d’un matériau 
amorphe non vieilli pour différentes températures d’étirage. Les courbes contrainte-
déformation nominales du PLA non vieilli et du PLA vieilli pour différentes températures 
d’étirage sont rapportées sur les figures V.1.16.a et V.1.16.b respectivement. 
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(b) 

Fig V.1.16 : Courbes contrainte-déformation nominales en fonction de la température d’étirage  
obtenues pour un échantillon (a) de PLA non vieilli  et (b) de PLA vieilli 

  
Il apparaît clairement que le vieillissement du matériau influence fortement son comportement 
mécanique, même si la température de transition entre le comportement ductile et le 
comportement fragile du matériau ne semble pas significativement affectée. Dans le cas du 
matériau vieilli, un double seuil de plasticité est observé pour des températures d’étirage 
supérieures à 35°C. Ce type de comportement a déjà été rencontré dans le cas de polymères 
semi-cristallins comme le polyéthylène ou le polyamide 6, dans le cas de copolymères et dans 
le cas de mélanges immiscibles ; mais à  notre connaissance, il n’a encore jamais été rapporté 
dans le cas d’homopolymères amorphes comme dans notre cas.  
Dans la plupart des cas, ce phénomène est attribué à l’activation de deux mécanismes de 
déformations différents. Dans le cas du polyéthylène, le mécanisme mis en jeu après le 
premier seuil de plasticité a été attribué à un glissement des blocs cristallins (cisaillement 
hétérogène) suivi du cisaillement homogène de ces blocs à partir du second seuil de plasticité 
[Ségu1-2]. Pour le polyamide 6 [Shan1] et les copolymères poly(tétraméthylène téréphtalate) 
[Mura1] , le second seuil de plasticité a quant à lui été attribué à un phénomène de 
transformation de phase cristalline. Finalement, dans le cas de mélanges [Pan1, Li1], il a été 
proposé, contrairement au cas des homopolymères, que chaque seuil de plasticité correspond 
à l’activation de la plasticité pour chaque matériau qui compose le mélange. 
 
Dans notre cas, ces interprétations ne peuvent expliquer le phénomène observé, notre 
matériau étant un homopolymère amorphe. L’observation des échantillons durant la 
déformation a révélé que la région entre le premier et le second seuil d’écoulement 
correspondait en fait à la nucléation de la striction comme l’illustre la figure V.1.17. 
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Fig V.1.17 : Schéma illustrant l’amorçage et la propagation de la striction  

dans le cas de l’étirage d’un échantillon de PLA vieilli  
 
Contrairement au cas de l’échantillon non vieilli, pour lequel la formation de la striction est 
quasi-instantanée, dans le cas du matériau vieilli celle-ci est lente ce qui donne, en apparence, 
deux seuils d’écoulement sur les courbes de comportement mécanique obtenues.  
Le ralentissement de la nucléation de la striction peut être mis en relation avec le fait que, 
comme il le sera montré dans la suite du chapitre, la densité de craquelures nucléées est plus 
importante dans le cas du matériau vieilli. Vraisemblablement, les craquelures sont donc des 
obstacles à la nucléation de la striction, et leur plus grand nombre diminue la vitesse de 
nucléation de la striction. 
Sur les courbes présentées sur la figure V.1.16, on peut également remarquer que, pour des 
températures d’étirage proche de Tg,  des oscillations de contraintes apparaissent sur les 
courbes après l’amorçage de la striction. Ces oscillations de contrainte correspondent à un 
mécanisme de déformation particulier qui sera détaillé dans la suite de ce chapitre. 
 
La mesure de la contrainte au seuil d’écoulement et de l’allongement à rupture pour les deux 
types de PLA sont rapportées et comparées à celles du matériau non vieilli sur les figures 
V.1.18.a et V.1.18.b respectivement. 
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Fig V.1.18. Comparaison de l’évolution (a) de la contrainte d’écoulement et (b) de l’allongement à rupture pour 

un échantillon de PLA vieilli et non vieilli en fonction de la température d’étirage 
 
La contrainte au seuil d’écoulement, et ce, quelle que soit la température d’étirage, est plus 
élevée pour le PLA vieilli que pour le PLA non vieilli. Sur une gamme de température plus 
large, l’évolution de la contrainte au seuil avec la température de déformation diffère 
également selon le matériau étudié. Pour le matériau non vieilli, celle-ci diminue tout d’abord 
linéairement jusqu’à 35°C puis de manière « exponentielle » jusqu’à Tg. Au contraire, pour le 
matériau vieilli la contrainte d’écoulement diminue linéairement avec l’augmentation de la 
température d’étirage dans la même gamme de température. La linéarité de la variation de la 
contrainte au seuil d’écoulement avec la température correspond, comme le montre la figure 
V.1.19, à l’absence d’activation de mobilités moléculaires comme en témoigne la valeur 
constante des modules de conservation et de perte. Au contraire, la perte de linéarité dans le 
cas du PLA non vieilli, peut s’expliquer par l’activation de mobilités moléculaires, c'est-à-dire 

par l’amorçage de la relaxation α. La relaxation α débutant à plus haute température pour le 
matériau vieilli, la contrainte au seuil dépend linéairement de la température sur un plus grand 
domaine.  
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Fig IV.5.19 : Evolution du module de conservation E’ et du module de perte E’’  

en fonction de la température pour un PLA non vieilli et vielli (f = 1 Hz) 
 
Concernant l’allongement à rupture, celui-ci est plus faible dans le cas du matériau vieilli que 
dans le cas du matériau non vieilli. Ce dernier point semble être en contradiction avec certains 
travaux qui ont montré que la déformation plastique induisait un rajeunissement du matériau 
[McKe1]. Il en résulte donc que la déformation à rupture devrait donc être similaire pour le 
matériau vieilli et le matériau non vieilli. Etant donné que comme nous l’avons vu 
précédemment, la déformation à rupture était majoritairement contrôlée par les mécanismes 
de déformation mis en jeu, nous avons caractérisé ces derniers pour le matériau vieilli afin de 
voir s’il existait un lien entre les mécanismes de déformation et la diminution de 
l’allongement à rupture. 
 

V.1.g.i) Analyse morphologique d’un échantillon de PLA vieilli fragile 
 
Les micrographies optiques prises au niveau de la zone de rupture des échantillons vieillis et 
non vieillis déformés à 25°C sont présentées sur la figure V.1.20.  
 

  
Fig V.1.20 : Micrographies optiques de la zone de rupture d’un échantillon (a) non vieilli  

et (b) vieilli déformé à Td = 25°C 
o

ε = 0.04 s-1 
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Bien que quel que soit l’échantillon des craquelures sont observées au niveau de la zone de 
rupture, la micrographie de l’échantillon vieilli montre une densité de craquelures plus 
importante que dans le cas de l’échantillon rajeuni. Le vieillissement semble donc favoriser le 
mécanisme de craquelage. 
 
Afin d’approfondir ce dernier point, la cinétique de formation des craquelures pour les deux 
matériaux a été étudiée. La figure V.1.21, sur laquelle sont représentés les clichés SAXS 
obtenus à différents taux de déformation pour les échantillons de PLA vieillis et non vieilli, 
montre tout d’abord que pour un taux de déformation nominal de 1% , aucune craquelure ne 
semble nucléé. 
 

n°1 n n°2 

n°3 n°4 
V.1.21 : Clichés SAXS obtenus à différents taux de déformation pour un échantillon de PLA non vieilli 

(n°1&2) et vieilli (n°3&4) (l’axe de sollicitation est vertical) 
 
Pour un taux de déformation nominal de 3% le cliché de diffusion X obtenu est, dans les deux 
cas, caractéristique de la présence de craquelures au sein du matériau. Le dépouillement des 
clichés indique que : 

� les caractéristiques des craquelures sont les mêmes dans les deux cas. 
� à taux de déformation équivalent, la densité de craquelures est plus importante dans le 

cas de l’échantillon vieilli comme le suggéraient les micrographies optiques. 
 
Le vieillissement ne semble donc pas modifier la cinétique de formation des craquelures, au 
sens où celles-ci ne sont pas nucléées à des taux de déformation plus faibles, mais par contre 
ce phénomène induit la formation de craquelures en plus grand nombre. Cette augmentation 
de la densité de craquelure peut être expliquée en considérant l’hypothèse de Pan et al. [Pan2], 
selon laquelle des domaines localement ordonnés sont créés lors du vieillissement du PLA. En 
effet, il est possible que la formation de ces domaines induise des hétérogénéités de densités, 
favorisant ainsi le mécanisme de craquelage. 
 

εn ≈  1% εn ≈  3% 

εn ≈  1% εn ≈  3% 
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Des essais de fatigue ont ensuite été réalisés afin de caractériser l’influence du vieillissement 
sur l’évolution de l’endommagement du matériau. Le cycle utilisé pour cette étude, 
schématisé sur la figure V.1.22, est le suivant : l’échantillon est déformé à vitesse constante 

jusqu’à un taux ε,  puis est relâché jusqu’à atteindre une contrainte nulle. L’échantillon est 
ensuite maintenu à cette contrainte durant 3 minutes afin de laisser relaxer le matériau puis est 

redéformé de ε,  ce processus étant répété 8 fois. 
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Fig V.1.22 : Schéma illustrant le protocole utilisé lors des essais de fatigue 

 
Les résultats obtenus pour des taux de déformation nominale inférieurs à 2% ne montrent pas 
d’évolution du module d’Young du matériau en fonction du nombre de cycles ce qui indique 
que, pour ce taux de déformation, aucune craquelure n’est nucléée quel que soit le matériau. 
Au contraire, pour un taux de déformation nominal de 4%, une évolution significative du 
comportement du matériau est observée comme en témoigne le graphe de la figure V.1.23 sur 
lequel est rapporté l’évolution normalisée du module d’Young en fonction du nombre de 
cycles pour les échantillons de PLA vieilli et rajeuni. 
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Fig V.1.23 : Evolution normalisée du module d’Young en fonction du nombre de cycles  

pour un échantillon de PLA non vieilli et vieilli 
 

On observe une diminution du module d’Young avec l’augmentation du nombre de 
cycles, cette diminution étant due à la formation de craquelures au sein du matériau. Pour le 
matériau non vieilli, cette diminution du module d’Young est modérée, de l’ordre de 1% après 
8 cycles. Au contraire, pour le matériau vieilli, cette diminution est très sévère et atteint 
quasiment 10% après le même nombre de cycles. Ces résultats confirment donc que le 
vieillissement du matériau ne diminue pas la déformation critique à partir de laquelle des 
craquelures se forment, mais par contre, favorise la formation des craquelures dans le sens où 
la densité de craquelures nucléées dans le matériau vieilli est nettement supérieure à celle 
d’un matériau rajeuni.  
 
 

V.1.g.ii) Analyse morphologique d’un « échantillon ductile » : phénomène de    
stick-slip 

 
Nous avons ensuite étudié les mécanismes de déformation mis en jeu lorsque le 

matériau est étiré à des températures supérieures à 35°C. A ces températures de déformation, 
les courbes contrainte-déformation nominales obtenues pour l’échantillon vieilli présentent 
des oscillations de contrainte durant l’étirage (Fig V.1.16.b) qui correspondent à l’apparition 
d’une alternance de bandes blanches et de bandes transparentes sur l’échantillon (figure 
V.1.24). 
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Fig V.1.24. Micrographies optiques d’un échantillon pour lequel des oscillations de contrainte sont observées 

sur la courbe du comportement mécanique. 
 
Ce type de mécanisme, appelé stick slip, a déjà été rencontré pour d’autres matériaux comme 
le PA6 [Paku1], le PP  isotactique [Paku1] le PET [Toda1-2] ou le PC [Paku1] et a fait l’objet 
de nombreuses études, mais jusqu’à présent il n’avait jamais été mis en évidence pour le PLA. 
Même si l’origine de ce phénomène n’est pas clairement établie, l’ensemble des études 
montrent que les bandes blanches correspondent à des zones du matériau au sein desquelles 
de nombreuses cavités ont été créées, ces dernières étant orientées selon l’axe de sollicitation 
et d’une taille de l’ordre du micron [Karg1].  
Dans le cas du PLA, l’observation en microscopie optique des bandes blanches met en 
évidence la présence de cavités de taille micronique, mais contrairement aux autres matériaux, 
ces cavités sont perpendiculaires à l’axe de sollicitation et semblent correspondre à des 
craquelures. 
 
La microstructure induite d’une part dans les bandes blanches et d’autre part dans les bandes 
sombres a été caractérisée par diffusion des rayons X. Les résultats obtenus confirment que 
les ouvertures observées en microscopie correspondent à des craquelures. 
 

bande blanche 
 

Bande transparente 
 

Fig V.1.25 : Clichés de diffusion X et profils d’intensités correspondants obtenus par analyse des bandes claires 
et blanches d’un échantillon de PLA (l’axe de sollicitation est horizontal) 

 
 
Par ailleurs, l’analyse des spectres Iq² = f(q) obtenus à partir de ces images indique que la 
distance moyenne inter-fibrilles est plus importante dans les bandes blanches que dans les 
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bandes claires. Cette différence peut s’expliquer par le fait que la vitesse de déformation vraie 
dans chacune des bandes est différente. 
Sur ces clichés aucune information concernant l’épaisseur des craquelures n’a pu être 
obtenue, celle-ci étant trop importante.  L’analyse de ces deux zones en diffraction des rayons 
X n’a montré aucune différence significative au niveau de la structure induite au sein du 
matériau. En effet que ce soit dans les bandes blanches où dans les bandes transparentes, la 
diffraction des rayons X révèle qu’une phase mésomorphe orientée est induite. 
 

Deux phénomènes peuvent donc expliquer la diminution de la déformation à rupture 
dans le cas du matériau vieilli. D’une part, la formation d’un plus grand nombre de 
craquelures qui, aux grandes déformations, induit un plus grand nombre de sites à partir 
desquels la rupture peut avoir lieu. D’autre part, cette diminution de la ductilité du matériau 
peut également être due à l’activation d’un nouveau mécanisme de déformation, à savoir le 
stick-slip. Ce mécanisme, qui n’avait jusqu’alors pas été rapporté dans le cas du PLA, induit 
une forte hétérogénéité de déformation et en particulier la formation de zones de fortes 
densités de craquelures probablement responsables de la fragilisation du matériau. En effet, la 
densité de craquelure étant plus importante, la probabilité que l’une d’elle atteigne un taux de 
déformation critique est plus importante. 
 

V.1.h) Inhibition du phénomène de crazing 
 

D’un point de vue appliqué, bien qu’étant un mécanisme de plasticité, le craquelage 
est également un mécanisme de déformation préjudiciable dans l’optique de l’utilisation du 
PLA pour  certaines applications industrielles. Il est donc important de pouvoir contrôler ce 
mécanisme et en particulier de pouvoir l’inhiber. 
Des travaux de Choi, White et Spruiell [Choi] ont montré que dans le cas du PS, une bi-
orientation préalable de l’échantillon à des températures supérieures à sa température de 
transition vitreuse permet d’inhiber le phénomène de craquelage lorsque celui-ci est ensuite 
ré-étiré à T<Tg.  
Nous avons donc appliqué le même procédé au PLA de l’étude, à savoir une pré-déformation 
uni-axiale à 70°C à différents taux puis un ré-étirage à température ambiante. La température 
d’étirage a été choisie égale à 70°C car, à cette température, l’orientation des macromolécules 
de la phase amorphe est facilement contrôlable (cf chap IV.1). Les courbes contrainte – 
déformation nominales obtenues lors du ré-étirage à température ambiante sont rapportées sur 
la figure V.1.27. 
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Fig V.1.27 : Courbe contrainte-déformation nominales obtenu lors du ré-étirage à 25°C  

d’un échantillon de PLA préalablement déformé à 70°C de différents taux 
 
Alors que pour un échantillon non déformé ou pré-déformé de 30% le comportement du 
matériau est de type fragile, pour des taux de pré-déformation supérieurs à 65%, le matériau 
présente un comportement ductile et est capable de propager une quantité significative de 
plasticité. La ductilité du matériau indique que le craquelage n’est plus activé ou n’est pas 
activé de manière préjudiciable au développement de la plasticité  
L’observation des échantillons étirés à 25°C non pré-déformé ainsi que pré-déformé d’un taux 
de 230% à 70°C en microscopie optique (Figure V.1.28) et d’échantillons étirés à 25°C pré 
déformés de 30% et 100% en AFM (Figure V.1.29) révèle que, pour les échantillons non-pré-
déformés et prédéformés de 30% des craquelures sont initiés au sein du matériau alors que, 
pour l’échantillon prédéformé à un taux d’au moins 100%, aucune craquelure n’est observée.  
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(a)                                                                     (b) 

Fig V.1.28 : Micrographies optiques d’un échantillon étiré à 25°C (a) non pré-déformé  
et (b) préalablement pré-déformé de 230% à 70°C 

 
 

 
(a) 

 
(b) 

Fig V.1.29 : Images AFM d’un échantillon étiré à 25°C pré-déformé à 70°C (a) de 30% et (b) 100%  
 
L’analyse des matériaux pré-déformés par diffusion des rayons X (Fig V.1.30) confirme 
l’absence de craquelures pour des taux de déformation supérieurs à 65% et, en particulier, 
montre qu’il n’y a pas non plus au sein du matériau de craquelures de petite taille qui 
n’auraient pu être visibles en microscopie. 
 

Pré-déformation = 0% Pré-déformation = 30% Pré-déformation = 65% 

Fig V.1.30 : Clichés SAXS obtenus pour des échantillons pré-déformés de différents taux  
(l’axe de sollicitation est vertical) 
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La pré-déformation de l’échantillon d’un taux au moins égal à 65% permet donc d’inhiber le 
crazing lorsque le matériau est ré-étiré à température ambiante. Le calcul précédemment 
effectué concernant le facteur d’orientation de la phase amorphe à 70°C permet donc de 
conclure qu’il faut atteindre une valeur d’orientation de la phase amorphe P2 ≈  0.15 pour 
inhiber le crazing. 
Pour expliquer l’inhibition de ce mécanisme il faut se rappeler que le crazing consiste en fait 
en l’écartement des chaînes macromoléculaires perpendiculaires à l’axe de sollicitation. Or, 
comme en témoigne l’augmentation du facteur d’orientation avec le taux de déformation lors 
de l’étirage à chaud du matériau, les chaînes macromoléculaires s’orientent durant ce 
processus et plus particulièrement les chaînes initialement perpendiculaires à l’axe de 
sollicitation. Il en résulte que après une déformation à chaud d’un taux supérieur à 65% dans 
notre cas, la majorité des chaînes de la phase amorphe est orientée dans une position telle que 
la crazing est impossible mais qui au contraire favorise le cisaillement. 
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Conclusions du chapitre 
� A T<Tg, la déformation du PLA est hétérogène et se fait par nucléation et 

propagation d’une striction 
� Le caractère de la déformation du PLA, i.e. ductile ou fragile, est dicté par une 

compétition entre deux mécanismes de cisaillement : le craquelage et le cisaillement, 
le dernier mécanisme étant celui qui permet au matériau d’être ductile. 

� Le vieillissement physique influence fortement les propriétés du matériau et favorise 
le mécanisme de craquelage conduisant ainsi à une fragilisation du matériau  

� L’évolution structurale induite par le vieillissement conduit à l’activation du 
mécanisme de stick-slip pour certaines conditions de sollicitation 

� Le phénomène de craquelage peut-être inhibé par une pré-déformation à chaud du 
matériau 
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Chapitre V :  
Etude des mécanismes de déformation mis en jeu lors de la 
déformation du PLA  
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V.2.a) Analyse des échantillons déformés à 0.01 s-1 par microscopie 
électronique à balayage 

 
Afin de compléter l’étude de l’évolution structurale présentée au chapitre IV.3, les 

mécanismes de déformation des échantillons de PLA semi-cristallins ont été caractérisés par 
microscopie à balayage et par microscopie à force atomique, ces techniques permettant 
d’obtenir des informations à une échelle mésoscopique, complémentaires de celle obtenues 
par WAXS et SAXS. 

 
  V.2.a.i) taux de cristallinité initial : 5% 

  
La première partie de ce chapitre sera consacrée à l’étude de la morphologie des 

échantillons semi-cristallins, précédemment étudiés in-situ par diffraction et diffusion des 
rayons X, déformés à différentes températures à une vitesse de 0.01s-1.  
La figure V.2.1 présente les micrographies MEB obtenues pour l’échantillon ayant un taux de 
cristallinité initial de 5% déformé à une température de 65°C d’un taux de 450%. 
 

  

  
Fig V.2.1 : Micrographies MEB obtenues  pour (1&2) un échantillon ayant un taux de cristallinité de 5% 

déformé de 450% et (3) pour un échantillon intialement amorphe déformé d’un taux de 450% à Td = 65°C 
 

Tout d’abord, la comparaison avec la morphologie observée pour un échantillon 
initialement amorphe déformé du même taux dans les mêmes conditions (Image n°3) montre 
clairement que le taux de cristallinité influence fortement l’évolution structurale du matériau. 
En effet, pour l’échantillon semi-cristallin, de nombreuses macro-craquelures ayant une taille 

n°1 n°2 

n°3 
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de plusieurs dizaines de micromètres sont présentes à la surface du matériau alors qu’aucune 
cavité n’est observée dans le cas de l’échantillon amorphe. La présence de ces cavités 
explique le blanchiment des éprouvettes observé lors de l’essai de traction. 
De plus, à l’intérieur de ces ouvertures, on observe la présence de fibrilles, ce qui confirme les 
résultats obtenus en diffusion X. Le même type de morphologie est observé pour les 
échantillons déformés à 75°C d’un taux de 450% comme le montrent les micrographies 
obtenues présentées sur la figure V.2.2. 
 

  

  
Fig V.2.2 : Micrographies MEB obtenues sur un échantillon  
ayant un taux de cristallinité initial de 5% déformé à 75°C 

 
Les craquelures, réparties de manière homogène à la surface de l’échantillon, sont constituées 
de fibrilles ayant un diamètre variant de 20 à 100 nm orientées selon l’axe de sollicitation. 
L’observation des macro-cavités révèle également la rupture de certaine de certaines de ces 
fibrilles, ces dernières ayant atteint leur taux d’élongation maximal (images n°3 & n°4).  
 
 Ainsi, il apparaît qu’à l’échelle mésoscopique, alors que le  taux de cristallinité 
influence fortement l’évolution structurale induite par la déformation, la température ne 
semble pas affecter significativement les mécanismes mis en jeu, bien qu’il ait été montré au 
chapitre IV.3 qu’à l’échelle moléculaire, ce paramètre jour un rôle clé sur la nature des phases 
induites. Finalement, ces images confirment que la déformation du matériau se fait selon le 

n°2 n°1 

n°3 n°4 
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mécanisme de transformation fibrillaire de Peterlin décrit au chapitre II à l’échelle des macro-
craquelures. 
 

Cependant, les observations précédentes sont surfaciques et il est légitime de se 
demander si la morphologie observée en surface est représentative du volume du matériau. 
Pour répondre à cette question, un échantillon déformé a été cryofracturé afin d’observer la 
morphologie au cœur du matériau. L’image de la zone de cryo-fracturée est présentée sur la 
figure V.2.3. 
 

 
Fig V.2.3 : Micrographie MEB de la zone cryofracturée d’un échantillon  

ayant un taux de cristallinité initial de 5% déformé à 75°C 
 
Cette image montre que la morphologie de cœur est identique à celle en surface. En 
particulier, de nombreuses fibrilles et cavités sont observées. Seule, une bande lisse est 
observée près de la surface du matériau cette dernière ayant probablement été induite par la 
méthode de préparation utilisée. Sur cette base nous nous limiterons, dans la suite de l’étude, 
à l’observation surfacique du matériau. 
 
Afin de mieux caractériser l’évolution de la morphologie de notre matériau avec la 
déformation, un échantillon déformé à Td = 75°C à un taux intermédiaire, i.e. 200%, a été 
observé.  
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Fig V.2.4 : Micrographies MEB obtenues pour un échantillon  

ayant un taux de cristallinité initial de 5% déformé à 75°C de 200% 
 
Les micrographies, reportées sur la figure V.2.4, montrent que la déformation des 
échantillons, apparemment homogène à l’échelle moléculaire, est hétérogène à une échelle 
mésoscopique avec la coexistence de zones fibrillées et de macro-craquelures où la rupture a 
déjà eu lieu.  
 

V.2.a.ii) taux de cristallinité initial : 25%  

 
Nous avons ensuite cherché à caractériser l’influence du taux de cristallinité sur 

l’évolution structurale lors de la déformation. Pour cela, les échantillons ayant un taux de 
cristallinité initial de 25% ont été analysés. Par ailleurs, une attention particulière a été portée 
au mécanisme de transformation fibrillaire, mécanisme qui comme l’ont montré les résultats 
précédents, prédomine lors de la déformation du PLA initialement semi-cristallin. La figure 
V.2.5 présente les micrographies obtenues pour un échantillon déformé à 75°C d’un taux de 
50%. 

n°1 n°2 

n°3 n°4 
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Fig V.2.5 : Micrographies MEB obtenues pour un échantillon ayant un taux de cristallinité initial de 25% 

déformé à 75°C de 50% 
 
L’image n°1 souligne, là encore, le caractère hétérogène de la déformation. En effet, 

comme précédemment, on peut apercevoir sur ces images la coexistence de zones « saines » 
et de zones cavitées. Les images n°2&3 montrent que ces zones saines sont constituées de 
zones non déformées et de zones au sein desquelles la transformation fibrillaire débute. 

L’image n°4 illustre ce mécanisme de fibrillation au sein d’une craquelure. 

Ces observations sont en accord, d’une part avec l’analyse SAXS précédemment exposée au 
chapitre IV.3 qui montrait la formation de cavités, et d’autre part avec l’analyse WAXS qui 
indiquait une évolution de la structure à l’échelle moléculaire, en particulier une réorientation 
des cristaux dès les premiers stades de la déformation dans le cas des échantillons de PLA 
initialement semi-cristallin. 
 

Sur les images obtenues à un taux de déformation plus important (i.e. 150%) (Figure V.2.6) 
on observe une homogénéisation de la morphologie et un avancement de la transformation 
fibrillaire comme l’indiquaient les clichés SAXS obtenus aux même taux de déformation (cf 
chap IV.3).  
 

n°3 

n°1 n°2 

n°4 
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Fig V.2.6 : Micrographies MEB obtenues pour un échantillon ayant  

un taux de cristallinité initial de 25% déformé à 75°C de 150% 
 

L’image n°4 met clairement en évidence l’existence de deux types de fibrilles à savoir, 
des fibrilles élémentaires d’un diamètre de l’ordre de 20 nm et des « macro-fibrilles » d’un 
diamètre de l’ordre de 100 nm. 
De plus, l’image n°5 montre la présence de blocs dans les zones périphériques aux fibrilles. 
Ces blocs sont probablement issus d’une déstructuration par fragmentation ou cisaillement des 
lamelles cristalline initiales. Ce type de comportement a déjà été observé pour d’autres 
matériaux comme le PB ou le PA6 [Thom1, Detr1]. 
Pour un taux de déformation plus important, i.e. 200%, les observations de la morphologie 

sont similaires à celles observées lorsque χc = 5%  (Figure V.2.7). 

n°4 n°3 

n°1 n°2 

n°5 
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Fig V.2.7 : Micrographies MEB obtenues pour un échantillon  

ayant un taux de cristallinité initial de 25% déformé à 75°C de 200% 
 
Comme le montrent les images de cette figure, l’échantillon présente de larges cavités à 
l’intérieur desquelles sont présentes des macro-fibrilles de diamètre comparable à celles 
observées dans le cas précédent.  
 

En résumé, l’analyse MEB montre que, dans le cas des échantillons de PLA 
initialement semi-cristallins, de nombreux mécanismes élémentaires de plasticité sont mis en 
jeu aux petites déformations, et que, aux grandes déformations, le mécanisme prédominant est 
le mécanisme de transformation fibrillaire. Comme l’indiquaient les analyses SAXS et 
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WAXS présentées dans le chapitre IV.3, cette transformation fibrillaire induit des 
changements structuraux profonds.  
Il apparaît également que le taux de cristallinité initial ne semble pas influencer 
significativement l’évolution morphologique du PLA semi-cristallin lors de la déformation. 
Finalement, contrairement à ce qui a été mis en évidence en termes d’évolution structurale à 
l’échelle moléculaire, dans la gamme de températures étudiée, ce paramètre n’affecte pas 
significativement la structuration du matériau à une échelle mésoscopique.  
Néanmoins, cette étude ne permet pas d’expliquer toutes les observations en WAXS et SAXS. 
En particulier, les observations MEB ne sont pas en mesure de révéler des orientations 
cristallines préférentielles bien que celles-ci aient été clairement mises en évidence par 
WAXS (cf chap IV.3). 
 
 

V.2.b) Etude des échantillons ayant un taux de cristallinité initial de 
40% déformés à 0.04 s-1 par microscopie à force atomique 

 
Afin d’identifier clairement les mécanismes élémentaires de plasticité mis en jeu ainsi 

que la chronologie de l’activation de ces mécanismes durant la déformation, une étude en 
microscopie à force atomique a été menée. Les résultats présentés dans cette seconde partie 
ont été obtenus par analyse ex-situ des échantillons ayant un taux de cristallinité initial           

χc = 40% et déformés à Td = 90 °C à une vitesse de 0.04 s-1. Pour rappel, à 90°C l’analyse 
WAXS a montré qu’à cette température il y avait formation d’une phase mésomorphe et 
d’une phase cristalline durant la déformation. Dans toute cette partie, sauf indication 
contraire, l’image de gauche correspond à l’image hauteur, l’image de droite à l’image 
amplitude et l’axe de sollicitation est vertical. 

 
L’image de la figure V.2.8 illustre la morphologie initiale de l’échantillon. Celle-ci est 

constituée majoritairement de sphérolites ayant une taille moyenne de 2-3 µm. Rappelons que 
la taille des sphérolites est environ 100 fois inférieure à l’épaisseur des films. 
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Fig V.2.8 : Images AFM de l’échantillon non déformé. 

 
 L’analyse à une plus petite échelle des sphérolites montre que ceux-ci sont constitués 
de deux gerbes situées de part et d’autre d’une axialite.  
 

Les images présentées sur la figure V.2.9 ont été obtenues sur un échantillon déformé 
d’un taux de 10%.  
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Fig V.2.9 : Images AFM d’un échantillon déformé de εl ≈  10% (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
Tout d’abord, l’image hauteur n°1 montre qu’à ce taux de déformation il y a un 

affaissement du cœur des sphérolites (indiqué par les flèches), cet affaissement résultant 
probablement des modifications structurales induites par la déformation autour du cœur. 
 
Par ailleurs, on remarque aussi sur cette image la présence de nombreuses cavités 
perpendiculaires à l’axe de sollicitation dans les zones équatoriales des sphérolites, comme 
l’illustre l’image n°2, ce qui confirme les résultats obtenus par SAXS (cf chap IV.3). Ces 
cavités, d’une épaisseur variant de dix à cent nanomètres, se forment par séparation de 
lamelles cristallines adjacentes situées perpendiculairement à l’axe de sollicitation. 
Finalement, comme le montre l’image n°3, la déformation induit également une 
fragmentation des lamelles cristallines orientées selon l’axe de sollicitation.  
 

n°1 

n°2 
 

n°3 
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Pour un taux de déformation plus important (i.e. 20%), l’image n°1 présentée sur la 
figure V.2.10 montre un allongement du cœur du sphérolite selon l’axe de sollicitation ainsi 
qu’une augmentation de la densité et de l’épaisseur des cavités.  

 

 

 
 

 
Fig V.2.10 : Images AFM d’un échantillon déformé de εl ≈  20% (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
Sur l’image n°3 on distingue clairement, à ce taux de déformation, des fibrilles d’un 

diamètre d’environ 20 nm, au sein des craquelures. De plus, l’image n°4 montre que, dans les 

n°1 

n°3 

n°2 

n°4 
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zones équatoriales, les lamelles cristallines ont tendance à se mettre à plat à la surface de 
l’échantillon. 
 

L’image présentée sur la figure V.2.11, obtenue pour εl ≈  30%, indique que la 
structure sphérolitique initiale a quasiment complètement disparu. Seules les axialites des 
sphérolites initialement orientées selon l’axe de sollicitation sont conservées alors que les 
zones équatoriales sont totalement déstructurées  

 

 
Fig V.2.11 : Images AFM d’un échantillon déformé de εl ≈  30% (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
On observe également l’amorçage d’une transformation fibrillaire (cercles verts) à partir des 
lamelles fragmentées orientées selon l’axe de sollicitation.  

 

Pour un taux de déformation plus important, i.e. εl ≈  65%, on observe, comme le 
montre l’image n°1 (figure V.2.12), une texturation du matériau avec en particulier une 
orientation des axialites selon l’axe de sollicitation. L’image hauteur met également en 
évidence la présence de fibrilles de quelques microns de longueur, orientées selon l’axe de 
sollicitation. Le taux auquel est observée cette transformation fibrillaire correspond, à la 
précision des mesures près, au taux de déformation à partir duquel le taux de phase cristalline 
« thermique » diminue au profit du taux de phase cristalline « mécanique » (Chap IV.3). Ce 
résultat est cohérent avec le modèle de transformation fibrillaire de Peterlin durant lequel les 
cristaux initiaux sont « décristallisés » pour ensuite recristalliser par étirage. 
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Fig V.2.12 : Images AFM d’un échantillon déformé de εl ≈  65% (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
Une analyse plus fine des zones équatoriales (images n°2) met en évidence la présence 

de bandes inclinées d’environ 70° par rapport à l’axe de sollicitation. Ces bandes sont 
attribuées au mécanisme de cisaillement et leur inclinaison correspond à l’inclinaison des 
plans cristallins observée en WAXS pour les blocs cristallins (chap IV.3).  

n°1 

n°2 

n°3 
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Durant la déformation il y a donc basculement des lamelles cristallines qui s’orientent dans 
une position plus favorable au cisaillement. Finalement, l’image n°3 montre que, hormis les 
lamelles cristallines très fragmentées qui composent les axialites, les autres lamelles sont 
majoritairement orientées à plat. 
 

Les images obtenues à εl ≈  165% (Fig V.2.13) mettent en évidence la coexistence de 
zones fibrillées et de zones « saines » au sein desquelles les lamelles cristallines sont 
fragmentées. A ce stade de la déformation, on remarque également la présence d’une forte 
densité de bandes de cisaillement. L’image n°3 montre la présence de zones où la 
morphologie est de type « nodulaire » à l’instar de la situation rencontrée par exemple dans le 
Polypropylène [Voit1]. Ces nodules, d’une taille variable d’environ une dizaine de 
nanomètres et de forme plutôt rectangulaire, sont orientés de manière anisotrope et 
majoritairement inclinés par rapport à l’axe de sollicitation. L’angle d’inclinaison, d’environ 
20°, suggère que ces nodules sont issus du cisaillement des lamelles couchées.  

 

 

 

n°1 

n°2 
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Fig V.2.13 : Images AFM d’un échantillon déformé de εl ≈  165% 

 
 

Pour εl ≈  200%, la figure V.2.14, révèle une structure fortement fibrillée (Image n°1). 
Une analyse plus précise de la surface (image n°2) montre que la morphologie est 
complètement de type nodulaire, indiquant que l’ensemble des zones « saines » ont été 
déstructurées par le cisaillement.  

 

 
 
 

n°3 

n°1 
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Fig V.2.14 : Images AFM d’un échantillon déformé de εl ≈  200% 

 
 L’évolution structurale du matériau avec le taux de déformation résulte en une 
structure complètement fibrillaire, ce qui confirme l’analyse SAXS qui montrait une 
augmentation de l’intensité du signal diffusé avec la déformation, ou en d’autres termes, une 
augmentation du nombre de fibrilles avec la déformation. 
 

Les images rapportées sur la figure V.2.15, obtenues pour un taux de déformation de 
365%, ne montrent pas d’évolution significative de la morphologie du matériau qui est, là 
encore, formée de fibrilles, d’un diamètre de l’ordre du micron, présentant une structure 
nodulaire. 

 

 

n°2 

n°1 
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Fig V.2.15 : Images AFM d’un échantillon déformé de εl = 365% (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
On constate, à plus petite échelle, (images n°2&3) une homogénéisation de la taille des 
nodules avec l’augmentation de la déformation. En effet, ces derniers, plutôt rectangulaires et 

de taille hétérogène à ε ≈  200%, apparaissent ici de forme et de taille plus homogènes. On 
peut également noter que l’orientation préférentielle de ces nodules, observée aux plus faibles 
déformations, a ici disparu et que ces derniers présentent à ce stade de la déformation une 
orientation globale isotrope.  
 

Les images obtenues pour des taux de déformation plus importants (Fig V.2.16) 
illustrent l’évolution de la transformation fibrillaire, la morphologie étant de mieux en mieux 
définie avec l’augmentation de la déformation.  

n°2 

n°3 
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Fig V.2.16 : Images AFM d’un échantillon déformé de (image n°1) εl ≈  465%  

et εl = εrupture (l’axe de sollicitation est vertical) 

 
Cette étude a donc permis de caractériser l’évolution structurale du PLA semi-

cristallin lors d’une déformation uni-axiale et ainsi de mettre en évidence les mécanismes de 
déformation mis en jeu.Il a été montré que la plasticité était initiée par  les mécanismes de 
fragmentation des lamelles cristallines et de craquelage s’accompagnant également d’un 
couchage des lamelles hors de l’axialite. Aux plus grandes déformations, on observe une 
fibrillation du matériau, responsable des transformations de phases mises en évidence par 
WAXS. 

 
 
 
 
 

n°2 

n°1 
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V.2.c) Synthèse 
 

A partir des observations faites en microscopie et des résultats présentés au chapitre IV.3 il est 
donc possible de proposer un modèle pour la déformation du PLA semi-cristallin sollicité uni-
axialement. 
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Fig V.2.17 : Proposition d’un modèle de déformation pour le PLA semi-cristallin étiré uni-axialement. 
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Ce modèle, schématisé sur la figure V.2.17, montre qu’au début de la déformation              

(pour ε ≤  20%) il y a :  
- formation de craquelures par séparation inter-lamellaire au niveau des lamelles 
perpendiculaires à la surface de l’échantillon situées dans les zones équatoriales. 
 - fragmentation des lamelles parallèles à l’axe de sollicitation, les parties de lamelles 
fragmentées étant reliées par des fibrilles. 
 

Avec l’augmentation de la déformation, les fibrilles situées entre les lèvres de la craquelure et 
entre les parties fragmentées de la lamelle s’allongent par extraction de matière depuis les 
zones saines (i.e. par « débobinage » des chaînes qui constituent les lamelles cristallines). 
Dans le même temps on observe un couchage d’une partie des lamelles ainsi qu’une 
réorientation de certaines lamelles cristallines qui basculent dans une position plus favorable 
au cisaillement, mécanisme qui à ce stade participe activement à la déformation plastique du 
matériau et induit une morphologie « nodulaire ». Enfin, à partir des blocs crées par le 
cisaillement, on assiste à une fibrillation du matériau et coalescence des micro-fibrilles 
précédemment formées en « macro-fibrilles » d’un diamètre de l’ordre du micron, la cohésion 
de ces « macro-fibrilles » étant assurée par des molécules liens inter-fibrilles comme illustré 
sur le schéma. 
 
Finalement, il est intéressant de discuter de l’angle entre les bandes de cisaillement 
précédemment mises en évidence, car cet angle de 70° ± 5° par rapport à l’axe de sollicitation 
est tout à fait atypique. En effet, si l’on considère que le cisaillement observé est un 
glissement cristallin, les plans de glissement possibles sont les plans contenant les chaînes 
(i.e. les plans (hk0)). Or le glissement cristallin, parfaitement décrit par la loi de Schmidt, 
prédit que le cisaillement est plus facile lorsque l’angle entre les plans cristallins et l’axe de 
sollicitation est de 45°. Dans notre cas, le cisaillement observé n’est donc pas imposé par la 
phase cristalline du matériau mais il semblerait plutôt que ce soit la phase amorphe du 
matériau qui gouverne le mécanisme comme l’ont proposé Ferreiro et al. dans le cas du PA6 
[Ferr1]. Néanmoins, à l’heure actuelle il n’existe pas d’explication à ce phénomène. Dans 
notre cas, les données SAXS sur une large gamme de déformation auraient pu apporter de 
précieuses informations, mais le phénomène de cavitation, activé dès les premiers stades de la 
déformation, empêche d’obtenir des informations sur la structure cristalline du matériau. 
Grâce à l’étude WAXS effectuée in-situ il est néanmoins possible d’affirmer que l’angle 
observé n’est pas dû à une relaxation des lamelles cristallines lors de la décharge mais 
correspond bien à un angle pour lequel le cisaillement est le plus favorable. 
 
Cette étude préliminaire demande donc à être complétée. Il importe en particulier d’examiner 
plus précisément les taux de déformation intermédiaires. De plus, le modèle proposé ne prend 
pas en compte le rôle que peut avoir la phase amorphe dans notre matériau bien que, d’une 
part celle-ci en soit la phase majoritaire, et d’autre part, elle joue indubitablement un rôle clé 
lors de la déformation. 
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Conclusions du chapitre 
• La déformation du PLA semi-cristallin est complexe et met en jeu de nombreux 

mécanisme de plasticité élémentaires : 
o aux « faibles » déformations : craquelage et fragmentation. 
o aux déformations « intermédiaires » : orientation et cisaillement. 
o aux « grandes » déformations : fibrillation. 

• La température d’étirage ainsi que le taux de cristallinité initial, dans les gammes 
considérées ici, n’influencent pas significativement l’évolution structurale du PLA à 
l’échelle mésoscopique (alors qu’ils l’influencent fortement à l’échelle moléculaire). 

• La déformation est hétérogène à l’échelle mésoscopique. 

• Le cisaillement se fait à un angle atypique de 70° entre les lamelles cristallines et 
l’axe de sollicitation. 
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Chapitre VI :  Etude du biétirage biaxial du PLA 
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  VI.1) Etude du comportement mécanique en biétirage 

 

La dernière partie de ce manuscrit est consacrée à l’étude de l’évolution des propriétés 
du PLA en relation avec la structuration induite par déformation. Comme il a déjà été 
mentionné au chapitre II.7, les essais de biétirage ont été réalisés à une température de 70°C et 
une vitesse de déformation initiale de 0.01 s-1 (i.e. comparable à celle utilisée lors des essais 
de déformation uniaxiaux) selon différentes modes, à savoir biétirage simultané, biétirage 
séquentiel et uniaxial planaire. 

 
Les courbes contrainte-déformation nominales obtenues lors de ces essais sont rapportées sur 
la figure VI.1. 
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Fig VI.1 Courbes contrainte déformation nominales obtenus pour les films de PLA amorphe biétirés 

(a) simultanément et (b) séquentiellement  
 

Les courbes contrainte-déformation nominales obtenues en biétirage simultané sont 
similaires à celles obtenues précédemment lors de l’étirage uniaxial du PLA, à savoir, un 
premier stade durant lequel la déformation plastique s’effectue à contrainte constante puis un 

stade de durcissement qui débute vers λ = 2.5 x 2.5.  
Dans le cas d’un échantillon biétiré séquentiellement on observe, durant le premier stade de la 
déformation (i.e. stade d’étirage uniaxial contraint transversalement), le même comportement 
que précédemment. Durant le deuxième stade de l’étirage le durcissement se poursuit jusqu’à       

λ = 2.5x2.5, puis la déformation se poursuit à contrainte constante. On peut également 
remarquer que la contrainte d’étirage en fin d’essai est similaire dans les deux modes de 
biétirage. 
 

Afin d’établir les relations entre le comportement mécanique et la structure induite lors 
de la déformation, les échantillons biétirés ont été analysés ex-situ par diffraction des rayons 
X. Les résultats seront présentés selon le mode de biétirage. 
 

VI.2) Etude de l’évolution structurale en biétirage simultané 
 

Les clichés pris selon la face du matériau lors du biétirage en mode simultané pour des 
taux de biétirage de 2x2 et 3x3 sont rapportées sur la figure VI.2. A titre de comparaison, le 
cliché de diffraction obtenu pour un échantillon cristallisé thermiquement est également 
représenté sur cette figure. 
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λ = 2x2 

 
λ = 3x3 

 
Echantillon semi-cristallin 

Fig VI.2 : Cliché WAXS obtenu pour des échantillons biétirés en mode simultané  
et pour un échantillon de PLA semi-cristallin 

 
Pour un taux de biétirage de 2x2, on observe un anneau de diffraction de faible 

intensité. Cela indique, d’une part la création d’un faible taux de cristallinité et d’autre part, 
que la cristallisation se fait de manière quasiment isotrope. Pour un taux de biétirage plus 
élevé (i.e. 3x3), la nette intensification de l’anneau de diffraction et l’apparition d’un second 
anneau indiquent une augmentation substantielle du taux de cristallinité induit. C’est donc 
cette structuration du matériau qui est à l’origine du durcissement observé sur les courbes 
contrainte-déformation. 
 
L’analyse des clichés de diffraction pris selon différentes directions du matériau montre que, 
pour ce mode de sollicitation, la structure induite ne présente pas une symétrie de révolution 
contrairement au cas de l’étirage unidirectionnel. 
 

  
Fig VI.3 : Clichés WAXS d’un échantillon de PLA biétiré de λ = 3x3  

pris selon (a) la face et (b) selon la tranche  du matériau 
 
En effet, le cliché pris selon la face d’un matériau biétiré simultanément d’un taux de 3x3 (Fig 
IV.3.a) montre des anneaux uniformes, signes d’une répartition isotrope des cristaux, alors de 
le cliché pris selon la tranche (fig VI.3.b) montre une intensification de la raie principale au 
niveau de l’équateur indiquant une orientation préférentielle des cristaux dans l’épaisseur du 
matériau.  
Le biétirage simultané entraîne donc une orientation orthotrope des cristaux, comme 
schématisé sur la figure VI.4. 

(a) (b) 
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Fig VI.4 : Représentation schématique de l’orientation des cristaux dans un film de PLA 

biétiré simultanément de λ = 3x3 
 

Nous nous sommes ensuite intéressés à l’influence des conditions de sollicitation. Il 
est apparu que l’augmentation de la vitesse de déformation diminue la biétirabilité du 
matériau. En effet, il a été impossible de biétirer les films de PLA jusqu’à un taux de 3x3 à 
une vitesse de 40 mm/sec. Compte tenu des phénomènes de relaxation rencontrés dans l’étude 
de la traction uniaxiale, l’influence de la vitesse de sollicitation sur la structuration du 
matériau lors du biétirage en mode simultané a été étudiée. Les clichés de diffraction des 
échantillons étirés à différentes vitesses sont rapportés sur la figure VI.5. 
 

λ = 1x1 λ = 2x2 λ = 3x3 

 

 
v= 1 mm/s 

 

 
 

v =20 mm/s 
 

 

 
v = 40 mm/s  

Fig VI.5 : Clichés WAXS obtenus à différents taux de déformation et pour différentes vitesses de sollicitation 

∅ 
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Les clichés WAXS montrent qu’à un taux de déformation équivalent l’augmentation de la 

vitesse de déformation inhibe la cristallisation du PLA. En effet, pour λ = 3x3 à 1 mm/sec, le 
cliché de diffraction obtenu présente des anneaux intenses caractéristiques d’une structure 
cristalline alors que pour le même taux de déformation, l’échantillon déformé à une vitesse de 
20 mm/sec présente plutôt un halo diffus, caractéristique d’un état mésomorphe. 
Ce dernier point est en accord avec l’analyse présentée au chapitre IV.2 de la structure induite 
lors d’une déformation uniaxiale du PLA que nous avons traitée en termes de dynamique des 
chaînes macromoléculaires. Les observations faites ici renforcent l’idée que la structure 
induite est intimement liée à la relaxation des chaînes macromoléculaires. En effet, dans le cas 
du biétirage à « basse vitesse » les chaînes macromoléculaires semblent avoir eu le temps 
nécessaire pour relaxer pour s’organiser en structure cristalline, contrairement au biétirage 
« haute-vitesse » au cours duquel au mieux une phase mésomorphe a pu être formée.  

 
 

VI.3) Etude de l’évolution structurale en biétirage séquentiel 
 

Nous nous sommes ensuite intéressés à la structuration du matériau lors d’une 
déformation biaxiale en mode séquentiel. Afin d’obtenir une caractérisation précise des 
changements structuraux induits lors de ce type de déformation, nous avons également étudié 
l’évolution structurale du matériau lorsque celui-ci est soumis à une déformation uniaxiale 
planaire qui n’est autre que la première étape du biétirage séquentiel.  
La figure VI.6 présente les clichés de diffraction obtenus pour les échantillons étirés en mode 
uniaxial planaire et biétirés séquentiellement à différents taux. Les directions 1 et 2 
correspondent respectivement à la première et à la seconde directions d’étirage. 
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Fig VI.6 : Clichés WAXS d’échantillons mono-étirés contraints (colonne gauche)  

et biétirés séquentiellement (colonne droite) à différents taux 
 
Concernant la structure du matériau biétiré, les arcs de diffraction sur les clichés 

WAXS montrent qu’une cristallisation est induite à partir d’un taux de biétirage de 2x2. En 
particulier, la raie principale présente une intensification selon les deux directions d’étirage 
qui sont donc des directions préférentielles de cristallisation.  
Pour les échantillons étirés en uniaxial planaire,  la cristallisation induite se produit à partir 
d’un taux de déformation de 2x1. L’intensification des taches avec l’augmentation du taux de 
déformation, pour les échantillons étirés selon les deux modes, indique une augmentation de 
la cristallinité du matériau avec le taux de déformation. Comme dans le cas du biétirage 
simultané, le durcissement observé sur les courbes contrainte-déformation (Fig VI.1) peut être 
attribué à la formation d’une ou plusieurs phase(s) ordonnée(s) lors de la déformation. 
 

Les échantillons déformés d’un taux de 3x1 et 3x3 respectivement ont été analysés en 
diffraction selon la face et la tranche du matériau afin de définir, comme dans le cas 
précédent, l’orientation des cristaux dans le film. Les résultats obtenus sont présentés sur la 
figure VI.8. 
 

  

λ = 3x1 (face) λ = 3x1 (tranche) 
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λ = 3x3 (face) λ = 3x3 (tranche) 

Fig VI.8 : Clichés WAXS d’échantillons déformés de λ = 3x1 et λ = 3x3  
pris selon la face et la tranche du matériau 

 
Pour le matériau biétiré séquentiellement et également pour le mono-étiré contraint, les 
clichés pris selon la tranche du matériau présentent une forte texturation indiquant que les 
cristaux induits sont tels que les plans les plus denses sont majoritairement couchés dans le 
plan du film.  
Nous avons là une évidence de la très forte influence du mode de déformation sur la 
structuration du matériau. En effet, lorsque le matériau est étiré en uniaxial simple, les 
cristaux induits présentent une distribution à symétrie parfaitement cylindrique. 
 

VI.4) Comparaison simultané / séquentiel 
 

Pour évaluer l’influence du mode de sollicitation sur l’orientation des cristaux induits 
durant la déformation bi-axiale, nous avons comparé les profils d’intensité azimutaux de la 
raie principale (110)/(200) présentés sur la figure VI.7. Il apparaît que la cristallisation induite 
par biétirage simultané est quasiment isotrope alors que dans le cas du biétirage séquentiel, 
deux directions préférentielles, correspondant aux deux directions d’étirage, existent.  
N.B. : La faible texturation observée en simultané est liée à des problèmes machines qui font 
que le biétirage n’est pas parfaitement équilibré, alors que, dans le cas du séquentiel les 
orientations préférentielles résultent bien du mode de déformation. 
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Fig IV.7 : Profil d’intensité azimutal de la raie cristalline principale pour un échantillon biétiré de λ = 3x3 

séquentiellement et simultanément 
 

Nous nous sommes ensuite intéressés à la structuration induite par le biétirage du 
PLA. Afin de déterminer la nature des phases induites, les profils d’intensité intégrée ont été 
déconvolués. Les résultats obtenus pour les échantillons biétirés d’un taux de 3x3 
simultanément et séquentiellement sont rapportés sur la figure VI.9. 
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Fig VI.9 : Déconvolution du profil d’intensité intégrée d’un échantillon biétiré  
de λ = 3x3  (a) simultanément et (b) séquentiellement  

 
Les profils d’intensité expérimentaux sont semblables pour les deux modes de biétirage et 
indiquent qu’une phase cristalline, ainsi qu’une phase mésomorphe, ont été induites durant la 

sollicitation. La phase cristalline est identifiée comme étant de la forme pseudo α (i.e.   α 
désordonnée) identique à celle obtenu lors du mono-étirage non contraint.  
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En raison de la forte texture planaire, l’évolution du taux de ces différentes phases avec le 
taux de déformation n’a pu être déterminée par diffraction des rayons X. Ainsi, il n’est donc 
pas possible de déterminer l’influence du mode de sollicitation sur les taux de phases crées. 
Cette mesure n’a également pas pu être effectuée correctement en utilisant la DSC car, pour 
les même raisons que celles développées au chapitre IV.1, la présence d’une phase 
mésomorphe « perturbe » l’exotherme de cristallisation froide et empêche une quantification 
valide des différentes phases, comme nous le verrons dans la suite de ce chapitre. Finalement, 
il n’a pas été possible d’observer la structuration par diffusion des rayons X, probablement à 
cause du faible taux de cristallinité. 
 
Afin de caractériser l’influence du mode de sollicitation sur la structure induite, la taille des 
blocs cristallins diffractant de manière cohérente dans la direction (110)/(200) a été calculée à 
partir de la largeur à mi-hauteur des pics de diffraction, pour chaque mode d’étirage (Fig 
VI.10). 
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Fig VI.10 : taille des domaines cohérents mesurés à partir des profils WAXS selon la direction (200)/(110) 

 
La taille des blocs cristallins augmente avec l’augmentation du taux de déformation et est 
comparable pour les divers modes de biétirage. En revanche, cette taille est plus élevée pour 
les échantillons mono-étirés. On peut en conclure que, dans le cas du biétirage séquentiel, les 
cristaux crées dans le premier stade sont partiellement déstructurés lors de l’étirage dans la 
seconde direction. Ces résultats, en accord avec ceux de Ou et al. [Ou1], se comprennent 
aisément par le fait que le mono-étirage favorise l’orientation parallèle des chaînes qui est 
nécessaire à la cristallisation.  
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VI.5) Comportement thermique des films de PLA biétirés 
 

Les films obtenus ont ensuite été analysés par analyse enthalpique différentielle. Les 
thermogrammes obtenus pour les films biétirés simultanément de différents taux sont 
rapportés sur la figure VI.11. 
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Fig VI.11 : Thermogrammes DSC des échantillons de PLA biétirés simultanément à différents taux 

 
Pour un taux de biétirage de 1.5x1.5, on observe une légère augmentation de la température 
de transition vitreuse ainsi que l’apparition d’une cristallisation froide durant la chauffe du 
matériau. La différence quasi-nulle des aires de fusion et de cristallisation,  indique que le 
matériau était initialement amorphe. La présence d’une cristallisation froide montre que, 
même si aucune cristallisation n’est induite pour ce taux de déformation, les chaînes 
macromoléculaires ont été suffisamment orientées pour favoriser la cristallisation ultérieure 
lors de la chauffe. 
Avec l’augmentation du taux de déformation une diminution de la température de 
cristallisation est observée parallèlement à une augmentation de la température de transition 

vitreuse, jusqu’à entrainer la superposition de ces deux évènements pour λ ≥ 2.5x2.5. Ce 
comportement, dû à l’augmentation de l’orientation des chaînes macromoléculaires, d’une 
part diminue la mobilité moléculaire dans la phase amorphe et d’autre part positionne les 
chaînes dans une position de plus en plus favorable à la cristallisation  
 
Le même comportement est observé dans le cas du biétirage en mode séquentiel comme le 
montre les thermogrammes de la figure VI.12. 
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Fig VI.12 : Thermogrammes DSC des échantillons de PLA biétirés équibiaxiallement en mode séquentiel à 

différents taux 
 

Néanmoins, la comparaison des températures caractéristiques des matériaux rapportée 
sur la figure VI.13.a montre que la diminution de la température du pic de cristallisation 
froide avec l’augmentation du taux de déformation est plus lente dans le cas du biétirage 
séquentiel. Ce dernier point suggère que la destruction de l’orientation des chaînes crée 
l’orientation du premier stade n’est que partiellement recrée lors du second stade pour ce qui 
concerne les zones non cristallines. Il résulte une cinétique plus lente de cristallisation froide 
dans le matériau biétiré en mode séquentiel par rapport au matériau étiré au même taux en 
mode simultané. Cette observation est conforme à l’observation précédente, où il avait été 
observé que la phase cristalline créée lors du premier stade est elle aussi partiellement détruite 
lors du second stade. 
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Fig VI.13.a : Evolution des températures de 
cristallisation froide et de fusion en fonction du taux 
de biétirage pour différents modes de sollicitation 

Fig VI.13.b : Evolution du taux de cristallinité 
« approximatif » calculé par DSC en fonction du taux 

de biétirage pour différents modes de sollicitation 
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Les températures de fusion sont a contrario peu affectées par le mode et le taux de biétirage. 
Même si, comme il a été mentionné précédemment, la mesure des taux de cristallinité à partir 
des thermogrammes DSC est biaisée, celle-ci a tout de même été effectuée à titre indicatif 
(Fig VI.13.b). La comparaison des résultats indique qu’à taux de déformation égal, le taux de 
cristallinité induit mécaniquement est plus élevé en biétirage simultané qu’en biétirage 
séquentiel. Cette observation est conforme à l’interprétation donnée de l’évolution de la 
température de cristallisation froide en termes d’orientation moléculaire. 
 
Finalement l’analyse des échantillons biétirés en DMA montre que la température de 
relaxation principale augmente à partir d’un taux de biétirage de 2x2 et atteint 69°C pour les 
échantillons biétirés de 3x3 (Fig VI.14). 
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Fig VI.14 : Evolution de la température de relaxation principale en fonction du taux de biétirage  

pour différents modes de sollicitation 
 

Cette augmentation de Tα est attribuée à l’augmentation de l’orientation des chaînes 
amorphes avec la déformation et également à la formation de phases cristallines et 
mésomorphes qui constituent une restriction supplémentaire à la mobilité de ces chaînes. 
 

Les résultats obtenus dans cette étude sont en accord avec ceux de Ou et al. [Ou] bien 
que la vitesse de déformation ainsi que le matériau utilisé soient légèrement différents. Le 
modèle d’évolution structurale proposé par ces auteurs et détaillé dans le chapitre I.7. a pu 
donc ici être validé. Néanmoins, les valeurs de taux de cristallinité rapportés par ces auteurs 
sont à pondérer car, comme l’a montré cette étude, la phase mésomorphe induite durant la 
déformation perturbe les thermogrammes DSC et biaise les valeurs des taux de cristallinité. 
Ce modèle est revu et corrigé sur la figure IV.15 pour notre cas. 
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(a) mono-étiré contraint 3x1 (face) 

 
(b) biétiré séquentiel 3x3 (face) 

 
(c) biétiré simultané 3x3 (face) 

 

 

 
: Domaines mésomorphes 

 
(d) mono-étiré contraint 3x1et biétiré 3x3 (tranche) 

 

 

 
: Domaines cristallins 

Fig VI.15 : Schémation de la structure d’un matériau selon le mode de sollicitation 

 
Tout d’abord, comme l’illustre le schéma, la sollicitation du matériau en mode uniaxial 
planaire ainsi qu’en biétirage induit une forte orientation des cristaux dans l’épaisseur du film 
ces derniers étant couchés dans le plan du film. Concernant l’étirage uni-axial planaire les 
cristaux formés ont une taille plus importante que dans le cas du biétirage et sont orientés 
selon l’axe de sollicitation. Finalement concernant le biétirage, il a été montré que le biétirage 
séquentiel entrainait une forte texturation du matériau avec un alignement des cristaux selon 
les deux directions de sollicitation alors que dans le cas du biétirage simultané les cristaux 
induits sont isotropes dans le plan du film. 
 

VI.6) Influence du biétirage sur les propriétés du matériau 
 

Dans cette partie nous chercherons à évaluer l’influence de l’évolution structurale induite par 
le biétirage sur les propriétés du matériau. 

 
VI.6.a) Influence sur les propriétés mécaniques 
 
Concernant les propriétés mécaniques du matériau, la figure VI.16 montre que le module 

d’Young augmente avec le taux de déformation, quel que soit le mode de biétirage. 
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Fig VI.16 : Evolution du module d’Young en fonction du taux de biétirage à température ambiante 

 
En effet, le module passe de 2.3 GPa à environ 3 GPa pour un taux de biétirage de 3x3, cette 
augmentation étant due, d’une part à l’orientation des chaînes amorphes dans le plan du film 
et d’autre part, à la formation de phases rigides (i.e. cristalline et mésomorphe). On peut 

également noter que, dans le cas du matériau biétiré en mode séquentiel, pour λ = 2x2, le 
module d’Young mesuré dans le premier sens d’étirage est nettement supérieur au module 
mesuré dans le second sens d’étirage. Cela suggère que l’orientation moléculaire et le taux de 
cristallinité induit selon chaque direction d’étirage ne sont pas équivalents et plus 
particulièrement que plus de cristaux sont formés durant le premier stade d’étirage. Le 

déséquilibre beaucoup moins marqué pour le biétirage séquentiel à λ = 3x3 peut s’expliquer 
par le fait que le matériau a quasiment atteint sa limite d’étirage dans chacune des deux 
directions. 
 
 

VI.6.b) Influence sur les propriétés de perméabilité 
 

N.B. Cette partie de l’étude a été réalisée en collaboration avec Mr N. Delpouve &                

Mr E. Dargent de l’équipe LECAP du Laboratoire Polymère Biopolymères Surfaces (Rouen) 

 

Cette partie est consacrée à l’étude de l’influence du biétirage sur les propriétés barrières à 
l’eau des films de PLA. La figure VI.17 présente une courbe normalisée de perméabilité pour 
différentes matériaux, à savoir un PLA amorphe, un PLA semi-cristallin à hauteur de 40%, un 

échantillon étiré uniaxial planaire de λ = 3x1 et deux échantillons biétirés à un taux de 3x3 en 
mode simultané et séquentiel. 
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Fig VI.17 : Courbes de perméabilité du PLA 

 
 On n’observe pas de différence significative entre les propriétés de perméabilité d’ un 
échantillon amorphe et celles d’un échantillon semi-cristallin. Ce résultat est surprenant car 
généralement, les propriétés barrières d’un matériau polymère sont fortement influencées par 
son taux de cristallinité. En effet, la compacité du cristal crée une plus grande résistane à la 
diffusion des petites molécules. Néanmoins, ce résultat peut raisonnablement s’expliquer par 
le fait que les phases amorphe et cristalline du PLA ont des densités très proches (moins de 
5% de différence) et donc que, dans ce cas particulier, les molécules n’ont pas plus de 
difficultés à diffuser dans la phase cristalline que dans la phase amorphe. 
Au contraire, la figure VI.17 montre clairement que l’étirage améliore de façon significative 
les propriétés barrières du PLA. En particulier, à taux de déformation équivalent, les 
matériaux bi- étirés ont des propriétés barrières meilleures que le matériau mono-étiré. Cette 
influence marquée du biétirage sur les propriétés de perméabilité peut s’expliquer par 
l’orientation induite par ce mode de déformation. En effet ce mode de sollicitation oriente les 
cristaux induits et les chaînes amorphes dans le plan du film.  
De plus, les résultats montrent que cette diminution de la perméabilité du matériau est plus 
importante pour le matériau biétiré simultanément que pour le matériau biétiré 
séquentiellement. Cette différence peut avoir deux origines : d’une part le taux de cristallinité 
des matériaux biétirés simultanément est plus important que celui des matériaux étirés en 
mode séquentiel, et d’autre part, l’orientation des chaînes amorphes est moins prononcée dans 
le cas des matériaux biétirés séquentiellement. En particulier, on peut penser que le biétirage 
simultané induit une orientation plus orthotrope des chaînes macromoléculaires dans le plan 
du film qui forme une barrière plus efficace à la diffusion que dans le cas du biétirage 
séquentiel où les chaînes amorphes sont plutôt orientées selon deux directions particulières.  
  
Nous avons aussi étudié l’influence du taux de déformation sur les propriétés de perméabilité 
pour des échantillons biétirés simultanément (Fig VI.18).  
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Fig VI.18 : Courbes de perméabilité d’échantillons de PLA biétirés simultanément  

en fonction du taux de déformation 
 
Les courbes obtenues montrent que les propriétés barrières à l’eau sont significativement 
améliorées avec l’augmentation du taux de biétirage. Ce dernier point peut être mis en relation 
avec l’évolution structurale induite par la sollicitation précédemment décrite. En particulier, 
l’amélioration des propriétés de perméabilité peut s’expliquer par l’augmentation avec la 
déformation, d’une part de  l’orientation des chaînes macromoléculaires dans le plan du film 
et d’autre part du taux de cristaux induits.  
 
 

VI.6.c) Stabilisation des films biétirés 
 

Finalement, nous avons analysé la stabilisation de la structure lors du recuit des films 
biétirés. Ce procédé est largement utilisé dans l’industrie (procédé heat setting) afin de 
stabiliser les films après leur mise en forme. Dans notre cas, la stabilisation a été effectuée par 
recuit à 120°C durant 10 minutes en gardant les dimensions du film constantes afin de 
prévenir le phénomène de rétraction entropique. Cette température, qui correspond à la 
température du maximum du pic de cristallisation froide observée sur les thermogrammes 
DSC, permet d’envisager une stabilisation rapide de la structure.  
 
Au niveau structural, la figure VI.19 montre clairement que le recuit induit une transition de 

phase cristalline αdésordonnée � α.  
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Fig VI.19 : Position de la raie (110)/(200) en fonction du traitement thermomécanique 

 
La figure VI.19 montre que la position du pic de diffraction principal, caractéristique des 
plans (110)/(200), se déplace vers des angles plus élevés, position caractéristique de la forme 

α du PLA telle que décrite dans la littérature. Cette transformation de phase est en accord 
avec les résultats de Zhang et al. [Zhan1] qui ont montré que lors d’une cristallisation 

thermique, la phase α’ induite à basse température se transforme en phase α lorsqu’elle est 
chauffée à des températures supérieures à 120°C. 
Par ailleurs, l’analyse WAXS des échantillons stabilisés (Fig VI.20) montre une augmentation 
du taux de cristallinité durant le recuit comme en témoigne l’intensification des anneaux de 
diffraction. 
 

 
λ = 3x3 séquentiel 

 
λ = 3x3 séquentiel stabilisé 
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λ = 3x3 simultané 

 
λ = 3x3 simultané stabilisé 

Fig VI.20 : Clichés WAXS d’échantillons biétirés de λ = 3x3 avant et après recuit à 120°C durant 10 minutes. 
 
L’analyse WAXS montre aussi que le recuit induit une isotropisation de la structure, en 
particulier dans le cas des films biétirés séquentiellement. Cela peut s’expliquer soit par un 
phénomène de désorientation des cristaux sous l’effet de la relaxation des chaînes amorphes 
ou plus probablement par la cristallisation de ces mêmes chaînes amorphes par suite de leur 
relaxation durant le recuit. 
L’augmentation du taux de cristallinité avec le recuit de stabilisation a par ailleurs pu être 
confirmée par DSC (Fig VI.21). 
 

Température (°C)

30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170

F
lu

x 
de

 c
ha

le
ur

 n
or

m
al

is
é 

(J
/g

)

Film non stabilisé
Film stabilisé

(a)

(b)

 
Fig VI.21 : Thermogrammes DSC d’un échantillon de PLA biétiré de λ = 3x3 en mode simultané  

(a) avant et (b) après recuit à 120°C durant 10 minutes 
 

En effet, même si les aires des pics endothermiques sont comparables, l’absence de 
cristallisation froide dans le cas de l’échantillon recuit indique clairement que celui-ci a un 
taux de cristallinité plus élevé. De plus, l’augmentation de la température au maximum du pic 
de fusion ainsi que l’affinement du pic indique que les cristaux ont gagné en perfection durant 
le recuit et que leur distribution de taille est plus étroite. Sur le thermogramme de 
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l’échantillon recuit, on note également la présence d’un pic endothermique vers 120°C, c'est-
à-dire à la température à laquelle le recuit a été effectué, ce pic étant associé à la fusion des 
cristaux formés durant le recuit. 
Finalement, on peut remarquer que le pic endothermique observé au passage de la transition 
vitreuse de l’échantillon non stabilisé, phénomène que nous avons attribué à la fusion de la 
phase mésomorphe n’apparaît, plus sur le thermogramme de l’échantillon recuit.  
 
 Dans ce chapitre, nous avons montré que le PLA amorphe était biétirable 
simultanément et séquentiellement jusqu’à un taux d’environ 3x3. A l’inverse, des essais 
réalisés sur des échantillons de PLA ayant un taux de cristallinité de 35% dans les mêmes 
conditions sont restés totalement infructueux. Nous avons également pu voir que le 
durcissement observé sur les courbes contrainte-déformation correspondait à une structuration 
du matériau, à savoir la formation d’une phase cristalline et d’une phase mésomorphe qui sont 
formées selon des orientations préférentielles. Finalement, il a été mis en évidence que ce type 
de traitement mécanique avait un impact significatif sur les propriétés du matériau. En 
particulier, l’augmentation du taux de biétirage induit une augmentation de la rigidité du 
matériau et une forte amélioration de ses propriétés barrières à l’eau. 
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Conclusions du chapitre 
� Le biétirage du matériau induit la formation de phases ordonnées (mésomorphe et 

cristalline) responsables du durcissement du matériau. 
� Les cristaux induits par la déformation sont répartis de manière orthotrope au sein du 

film biétiré en mode simultané mais présentent une texture biaxiale en mode 
séquentiel. 

� La cristallisation induite en biétirage simultané est isotrope dans le plan du film alors 
que celle-ci est texturée dans le cas du matériau biétiré séquentiellement (les 
directions préférentielles étant les deux directions d’étirage). 

� L’augmentation de la vitesse de sollicitation diminue la biétirabilité du matériau ainsi 
que le niveau d’ordre des phases induites (phase cristalline à basse vitesse vs. Phase 
mésomorphe à haute vitesse de sollicitation). 

� Le biétirage du matériau induit un durcissement du matériau et se solde par une 
amélioration des propriétés barrière à l’eau. 

� Les propriétés barrières sont étonnement beaucoup plus sensibles à l’orientation des 
chaînes qu’au taux de cristallinité. 
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L’objectif principal de ce travail a été l’étude de la structuration à différents niveaux 
d’échelle, ainsi que la caractérisation des propriétés thermomécaniques du Poly(acide 
lactique). L’utilisation de techniques d’analyse complémentaires pour l’étude du matériau, 
ainsi qu’une analyse détaillée de l’ensemble des résultats, ont permis d’établir des relations 
cohérentes entre la structure et les propriétés du matériau, plus particulièrement dans le cas où 
celui-ci est déformé en traction uniaxiale. 

 
L’étude a d’abord porté sur la caractérisation du matériau utilisé dans cette étude, i.e. 

un PLA de teneur 4% molaire en D-isomère. Il a été mis en évidence que ce matériau avait 
une cinétique de cristallisation extrêmement lente, celle-ci étant principalement due à l’étape 
de nucléation des germes, qui dans le cas de ce matériau s’avère difficile. A travers l’étude de 
la cristallisation, un intérêt particulier a également été porté au phénomène de fusions 
multiples observé sur les thermogrammes DSC, phénomène qui a largement été discuté dans 
la littérature dans le cas du PLLA. Il a été montré que dans notre cas, ce phénomène de 
fusions multiples peut être attribué à un processus de fusion-recristallisation bien connu dans 
le cas des matériaux polymères semi-cristallins. 
L’influence de la composition du polymère, i.e. l’influence du taux de comonomère, tant sur 
les propriétés que sur la structure a également été étudiée de façon non exhaustive mais 
détaillée. Il a été montré que l’augmentation du taux de comonomère influence principalement 
les propriétés thermiques du matériau, et plus particulièrement sa cinétique de cristallisation. 
Parallèlement, l’étude des matériaux amorphes isotropes par diffraction des rayons X a révélé 
une évolution structurale avec la composition. Une analyse fine des clichés WAXS a permis 
de mettre en évidence l’existence d’arrangement locaux, en particulier l’existence de deux 
distances caractéristiques inter-chaînes préférentielles ainsi que l’existence d’une distance 
intra-chaîne qui a été attribuée à la périodicité des groupes méthyles le long de la chaîne. Le 
calcul des fonctions de corrélation de paires, à partir des clichés WAXS, a permis de 
quantifier les deux distances inter-chaînes, égales à 6.4 Å et 5.1 Å. Enfin, la démonstration a 
été faite d’une corrélation entre la structure de la phase amorphe du PLA, via la probabilité 
relative des deux distances inter-chaines, et la température de transition vitreuse du matériau. 

 
Ce travail a ensuite porté sur l’étude de l’évolution structurale du PLA amorphe 

lorsque celui-ci est sollicité en traction uniaxiale. Dans le cas où l’étirage du matériau est 
effectué à des températures supérieures à Tg, il a été possible de relier le durcissement 
structural à une transformation de phase au sein du matériau. Plus particulièrement, lors de 
l’étirage à des températures voisines de Tg, il a été montré qu’une phase mésomorphe est 
induite, alors que pour des températures bien supérieures à Tg, c’est une phase cristalline qui 
est induite durant l’étirage. De plus, il est apparu que la phase cristalline induite par 
déformation a une structure légèrement différente de la phase cristalline obtenue par 
cristallisation thermique.  
L’étude de la phase mésomorphe du PLA a montré qu’il s’agit d’une phase « frustrée », 
thermodynamiquement stable. Cette phase constitue en fait un état structural d’ordre 
intermédiaire entre l’état amorphe et l’état cristallin. De plus, il est apparu que cette phase 
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mésomorphe ne peut-être obtenue que pour des matériaux dont le taux de D-isomère est 
compatible avec la cristallisation. Bien que cette phase soit très cohésive sur le plan 
thermomécanique, son domaine de stabilité est fortement dépendant de l’état du matériau. En 
effet, dans le cas d’échantillon mésomorphes peu étirés, cette phase est stable jusqu’à Tg alors 
que, dans le cas d’échantillons mésomorphes très étirés, celle-ci est stable jusqu’à des 
températures beaucoup plus élevées. L’étude in-situ de l’évolution structurale a permis de 
définir plus précisément les cinétiques de transformation de phases en s’affranchissant 
d’éventuels effets de relaxation.  
Concernant l’étirage à des températures inférieures à la température de transition vitreuse, la 
déformation est accommodée par la nucléation et la propagation d’une striction au sein de 
laquelle une phase mésomorphe est induite. Finalement, dans cette partie traitant des relations 
entre structure et propriétés à  « l’échelle moléculaire », la structuration induite par l’étirage, 
et en particulier la nature de la phase induite, a pu être mise en relation de manière cohérente 
avec la mobilité moléculaire au sein du matériau. En effet, il a été établi qu’une phase 
mésomorphe est induite lorsque la vitesse de sollicitation est supérieure ou voisine de la 
vitesse de relaxation alors que c’est une phase cristalline qui est induite dans le cas contraire.  
 

Lors de ce travail, un intérêt particulier a également été porté à l’étude, à une échelle 
mésoscopique, de l’évolution structurale induite lors de la déformation uniaxiale du PLA. 
Plus particulièrement, nous nous sommes intéressés à la caractérisation et à la compréhension 
des mécanismes de déformation mis en jeu. En outre, partant des résultats obtenus en 
microscopie et en diffusion des rayons X, il a été établi que deux mécanismes de déformation 
pouvaient être activés coopérativement lors de la déformation du PLA amorphe sous sa 
température de transition vitreuse : d’une part le craquelage associé à un comportement fragile 
du matériau et d’autre part le cisaillement associé au caractère ductile. Ce phénomène a été 
relié à la masse molaire entre enchevêtrements du PLA qui se trouve à la « charnière » entre 
les deux mécanismes. De plus, il a également été montré que le vieillissement du matériau 
favorisait le mécanisme de craquelage et également induisait l’activation d’un autre 
mécanisme de déformation à savoir le stick-slip.  
Finalement, il s’est avéré que l’application d’une prédéformation à T>Tg du PLA, c'est-à-dire 
d’une orientation des chaînes macromoléculaires selon la direction de sollicitation, permet 
d’inhiber le mécanisme de craquelage et ainsi conférer un caractère ductile au matériau.  
 

Un intérêt particulier a également été porté à l’étude de l’évolution structurale induite 
par une déformation uni-axiale du PLA semi-cristallin. L’étude à « l’échelle moléculaire » a 
montré que lors de l’étirage, la phase cristalline « thermique » initialement présente était 
déstructurée pour former une phase cristalline « mécanique » et que le taux de cristallinité 
final, pour des conditions de sollicitation données, était indépendant de la cristallinité initiale 
du matériau. De plus, à partir des données SAXS, il a été possible de proposer un modèle de 
la déformation du PLA semi-cristallin à « l’échelle mésoscopique ». En particulier, il a été 
établi que des cavités inter-lamellaires se forment dès les premiers stades de la déformation 
plastique et que la structure évolue ensuite vers une morphologie fibrillaire avec 
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l’augmentation de la déformation. L’étude réalisée en microscopie a révélé que la  
déformation de tels matériaux semi-cristallins est complexe et que de nombreux mécanismes 
élémentaires de plasticité étaient activés durant l’étirage à T>Tg. Néanmoins, il a pu être 
conclu que les cristaux « thermiques »  sont déstructurés et que le mécanisme de 
transformation fibrillaire, dominant aux grandes déformations, génère une structure cristalline 
de type « cristal mécanique ».  
 

Finalement, l’étude de la déformation bi-axiale du PLA amorphe à une température 
supérieure à sa température de transition vitreuse a montré que le matériau subissait une 
structuration en phase cristalline et phase mésomorphe. L’étude WAXS a montré que cette 
structuration se faisait de manière orthotrope et que celle-ci avait une influence notable sur les 
propriétés du matériau. En particulier, le biétirage confère au PLA une plus grande rigidité 
mécanique et améliore significativement ses propriétés barrières à l’eau. 
  

Cette étude a permis d’établir des relations entre les propriétés du PLA et sa structure. 
Cependant, elle a également soulevé plusieurs questions nécessitant des études 
complémentaires. Concernant la structure du PLA en fonction sa composition, des simulations 
par dynamique moléculaire permettraient de valider l’attribution faite dans ce travail de 
l’ordre local dans la phase amorphe avec des éléments topologiques du matériau. D’autre part, 
le lien entre phase mésomorphe et mobilité moléculaire mériterait lui aussi d’être approfondi. 
En particulier, en couvrant une plus large gamme de vitesse et de température il serait 
possible de valider l’explication proposée quant à la formation de cette phase d’ordre 
intermédiaire et, de manière plus globale, de mettre en évidence le lien existant entre 
l’évolution structurale induite par la déformation et la dynamique des chaînes 
macromoléculaires. La question de la stabilité thermodynamique de la phase mésomorphe, 
bien que plus qu’une simple hypothèse, n’a pas été totalement résolue et mérite d’être 
approfondie.   
La disponibilité d’une « collection » de PLA ayant différents taux de D-isomère ouvre aussi la 
porte à une plus large étude des mécanismes de formation de la phase mésomorphe et de la 
cristallisation, aussi  bien thermique qu’induite mécaniquement. 

Finalement, comme l’a montré l’étude en microscopie de la déformation du PLA 
semi-cristallin, l’évolution structurale est très complexe et une meilleure compréhension 
nécessiterait une étude plus fine. En particulier, afin de répondre à la question du rôle de la 
phase amorphe sur le mécanisme de cisaillement, l’étude par microscopie de taux de 
déformations intermédiaires ainsi qu’une étude en diffusion X avec un dispositif permettant 
de s’affranchir de la diffusion des cavités (ex : un beam-stop dimensionné aux besoins) 
pourraient être envisagées. Cette dernière interrogation s’inscrit dans la thématique plus large 
de la caractérisation et la compréhension des mécanismes de plasticité à l’échelle locale, et 
pour y répondre, les techniques de diffraction/diffusion X à l’aide de micro voire nano-
faisceaux paraissent être les plus adaptées à la résolution du problème. 
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